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Kurzzusammenfassung Magnetische Formgedächtnislegierungen sind Festkörper, die
eine Phasenumwandlung erster Ordnung von einer hochsymmetrischen Phase (Austenit)
zu einer niedersymmetrischen Phase (Martensit) durchlaufen. Dies kann in der Nähe von
Raumtemperatur stattfinden und sowohl durch Temperaturänderung, als auch durch äuße-
re Magnetfelder, mechanische Spannungen oder hydrostatischen Druck induziert werden.
Daraus ergeben sich funktionale Eigenschaften, wie der magnetokalorische und der elasto-
kalorische Effekt, eine magnetfeldinduzierte Dehnung und ein großer Magnetowiderstand.
Zwillingsgrenzen im Martensit können durch äußere Magnetfelder bewegt werden, was zu
großen reversiblen Längenänderungen führt. Der Ablauf der Phasenumwandlung und das
Gefüge des Martensits werden dabei durch die elastischen Randbedingungen an der Pha-
sengrenze bestimmt. In dieser Arbeit werden deshalb die Nukleation und das Wachstum
des Martensits untersucht. Als Modellsystem werden epitaktische Schichten der Heusler-
legierung Ni-Mn-Ga verwendet. In der martensitischen Phase weist diese Legierung eine
modulierte Kristallstruktur auf, die im Konzept des adaptiven Martensits durch eine Ver-
zwillingung auf der atomaren Skala interpretiert werden kann.
Im ersten Teil wird mit Röntgenbeugung die modulierte Struktur untersucht. Die Intensi-
tät der Überstrukturreflexe wird mit einer kinematischen Beugungssimulation verglichen.
Dabei wird nachgewiesen, dass es sich um ein nanoverzwillingtes Gefüge mit einer hohen
Dichte an Stapelfehlern handelt.
Im zweiten Teil wird das martensitische Gefüge mit Elektronenbeugung im Rasterelektro-
nenmikroskop und Texturmessungen durch Röntgenbeugung untersucht. Das martensiti-
sche Gefüge kann im Rahmen der phänomenologischen Martensittheorie quantitativ erklärt
werden. Daraus ergibt sich ein geometrisches Modell des martensitischen Nukleus und sei-
ner Wachstumsstadien. Die Phasenumwandlung wird temperaturabhängig im Elektronen-
und im Atomkraftmikroskop untersucht und mit dem geometrischen Modell verglichen. Die
begrenzte Gültigkeit des geometrischen Modells an makroskopischen Zwillingsgrenzen und
an der Grenzfläche zum Schichtsubstrat werden diskutiert. Schließlich kann die Bildung
des gesamten hierarchischen Zwillingsgefüges erklärt werden.
Im dritten Teil wird die Energiebarriere der Nukleation untersucht. Da die Umwandlung
bei konstanter Temperatur abläuft, wird geschlussfolgert, dass Autonukleationsprozesse zu
einer starken Verringerung der Nukleationsbarrieren führen. Schließlich wird gezeigt, dass
durch Nanoindentation die Nukleation gezielt beeinflusst werden kann.
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Abstract Magnetic shape memory alloys are solids that undergo a first order phase tran-
sition from a high symmetry phase (austenite) into a low symmetry phase (martensite).
This can happen close to room temperature and can be induced by changes of temperature,
external magnetic fields, mechanical stresses or hydrostatic pressure. This leads to func-
tional properties like the magnetocaloric and elastocaloric effect, a magnetic-field-induced
strain and giant magnetoresistance. Twin boundaries in the martensite can be moved by
external magnetic fields, which leads to giant reversible length changes. The process of
the phase transition and the microstructure of martensite are determined by the elastic
boundary conditions at the phase interface. In this work, nucleation and growth of the
martensite are studied. Epitaxial films of the Heusler alloy Ni-Mn-Ga are used as a model
system. This alloy exhibits a modulated crystal structure which is interpreted as twinning
on the atomic scale in the framework of adaptive martensite.
In the first part, the modulated structure is studied by X-ray diffraction. The intensity of
the superstructure is compared to a kinematic diffraction simulation and it is shown that
it is a nanotwinned microstructure with a high density of stacking faults.
In the seond part, the martensitic microstructure is studied by electron diffraction in the
scanning electron microscope and by texture measurements using X-ray diffraction. The
martensitic microstructure can be explained quantitatively in the framework of the phe-
nomenological theory of martensite. This leads to a geometrical model of the martensitic
nucleus and its growth stages. The phase transformation is studied as a function of tempe-
rature in the scanning electron microscope and atomic force microscope and is compared to
the geometric model. The limits of the geometrical model at macroscopic twin boundaries
and at interfaces to the substrate are discussed. Finally, the formation of the entire twin
microstructure can be explained.
In the third part, the energy barrier of nucleation is studied. The transformation is isother-
mal which leads to the conclusion that autonucleation processes decrease the nucleation
barrier significantly. Finally, the influence of nanoindentation on the nucleation is shown.
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1 Einleitung
Magnetische Formgedächtnislegierungen sind Festkörper, die eine martensitische Phasen-
umwandlung durchlaufen, wobei mindestens eine der Phasen ferro- oder ferrimagnetische
Ordnung aufweist. Eine martensitische Phasenumwandlung bezeichnet dabei eine diffusi-
onslose Strukturänderung von einer hohen zu einer niedrigeren Kristallsymmetrie. Sie wird
durch ein Absenken der Temperatur unter die Umwandlungstemperatur erreicht. Im Rah-
men dieser Arbeit sind insbesondere reversible martensitische Umwandlungen interessant,
die auch als ferroelastische Umwandlungen bezeichnet werden. Zur besseren Lesbarkeit
wird in dieser Arbeit sprachlich nicht zwischen ferroelastischen und martensitischen Um-
wandlungen unterschieden, die auch irreversibel verlaufen können. In der Nähe der Um-
wandlungstemperatur ist die Hin- und Rückumwandlung auch durch äußere magnetische
Felder, mechanische Spannungen oder hydrostatischen Druck induzierbar. Daraus erge-
ben sich viele funktionale Eigenschaften, wie der magnetokalorische Effekt [Hu00, Kre05],
die magnetfeldinduzierte Dehnung [Oht03, Kai06], der elastokalorische Effekt [Rod80], der
barokalorische Effekt [Man10] und der magnetoresistive Effekt [Gol04].
Während der Phasenumwandlung erster Ordnung bildet sich zwischen der niedersymmetri-
schen Phase, die als Martensit bezeichnet wird, und der hochsymmetrischen Phase, Auste-
nit genannt, eine Grenzfläche. Da sich im Allgemeinen alle Gitterkonstanten des Martensits
von denen des Austenits unterscheiden, müssen sich im Martensit Zwillingsgrenzen bilden,
um eine starke elastische oder plastische Verformung des Gitters zu vermeiden. Je weni-
ger Energie für jede Zwillingsgrenze aufgewendet werden muss, umso höher kann deren
Dichte sein. Nach der martensitischen Umwandlung zeigt der Kristall dann ein komplexes,
von Zwillingsgrenzen dominiertes Gefüge, auch wenn die Probe im Austenit als Einkristall
vorlag. Die Zahl der an der Umwandlung beteiligten Martensitvarianten kann auch durch
äußere Spannungen oder Magnetfelder beeinflusst werden [Lud09, Nie12a, Nie14b]. Bei der
Rückumwandlung in den Austenit verschwindet das martensitische Gefüge vollständig.
Das verzwillingte Gefüge wird oft als hierarchisch beschrieben [Hor89, Roy93, Bha03,
Mül10]. Das bedeutet, dass gleichzeitig über mehrere Längenskalen hinweg Zwillingsgren-
zen beobachtet werden, von der atomaren Ebene bis hin zur Millimeterskala. Diese ska-
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lenübergreifende Natur des Martensits wird üblicherweise als Konsequenz der elastischen
Verformung höherer Ordnung an der Grenzfläche betrachtet [Roy93].
Das martensitische Gefüge hat weitere interessante Eigenschaften. In bestimmten Legie-
rungen lassen sich Zwillingsgrenzen durch geringe äußere mechanische Spannungen ver-
schieben, wodurch sich die äußere Form der Probe makroskopisch ändert. Dieses Verhalten
wird als pseudoplastisch bezeichnet [Wad00]. Die Formänderung kann durch Aufheizen der
Probe über die Phasenumwandlung in den Austenit rückgängig gemacht werden. Das ist
der für die Legierungen namensgebende Formgedächtniseffekt [Ots98].
Wenn diese Eigenschaft gemeinsam mit einer hohen magnetokristallinen Anisotropie auf-
tritt, kann schon mit Magnetfeldern deutlich unter einem Tesla eine Zwillingsgrenzenbe-
wegung und damit eine makroskopische Verformung des Kristalls erreicht werden (Magne-
tically Induced Reorientation, MIR). Erstmals wurde eine Dehnung um 0,1 % von Ullakko
et al. [Ull96] an Ni-Mn-Ga beobachtet. Mittlerweile hat dieselbe Arbeitsgruppe an Ni-Mn-
Ga-Co-Cu Dehnungen von 12 % erreicht [Soz13].
Die vom Magnetfeld erzeugbare Spannung ist durch die magnetische Anisotropie limi-
tiert [Str03]. Eine Zwillingsgrenze wird in diesem Zusammenhang als „mobil“ bezeichnet,
wenn die für ihrer Bewegung nötige Spannung kleiner als die vom Magnetfeld erzeugbare
Spannung ist [O’H00]. Die Beweglichkeit einer Zwillingsgrenze hängt dabei von mehreren
Faktoren ab. Zum einen beeinflusst die Wechselwirkung zwischen der Zwillingsgrenze und
dem umgebenden Gefüge, insbesondere Oberflächen, Korngrenzen und weiteren Defekten,
die Zwillingsgrenzenspannung. Diese kann durch die Wahl des Probengefüges und somit
durch den Herstellungsprozess beeinflusst werden [Chm09]. Weiterhin ist die Wechselwir-
kung der Zwillingsgrenzen untereinander entscheidend. Das Gefüge kann durch ein zykli-
sches Bewegen der Zwillingsgrenzen „trainiert“ werden. Einen starken Einfluss hat auch
der Typ der bewegten Zwillingsgrenze [Str11b, Hec13c]. Die geringsten Zwillingsspannun-
gen haben dabei Typ-II-Grenzen, da sie nicht mit einer niedrig-indizierten Kristallebene
zusammenfallen.
Für alle funktionalen Eigenschaften von magnetischen Formgedächtnislegierungen ist somit
das martensitische Gefüge entscheidend. Ziel dieser Arbeit ist es, die Entstehung dieses Ge-
füges zu verstehen. Dazu werden temperaturabhängige Röntgenbeugungsexperimente und
in-situ-Mikroskopie verwendet. Die experimentellen Ergebnisse werden mit einem Kon-
tinuumsmodell des martensitischen Keims und seiner Wachstumsstadien auf Basis der
Wechsler-Lieberman-Read-Theorie (WLR) verglichen [Wec53]. Es zeigt sich, dass das ge-
samte Gefüge von Keimbildungsprozessen abhängig ist, da die Bewegung der Phasengren-
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zen durch das Substrat stark eingeschränkt wird. Deshalb wird ein weiterer Fokus auf
die Energiebarriere der Keimbildung gelegt und schließlich ein Versuch unternommen, die
Keimbildung durch gezieltes Einbringen von Defekten zu beeinflussen.
Zur Untersuchung von Formgedächtnislegierungen stellen epitaktische Ni-Mn-Ga-Schich-
ten ein gutes Modellsystem dar. Sie sind einkristallin und ihre Orientierung im Austenit ist
bekannt. Die Oberfläche ist meist repräsentativ für das Innere der Probe. Zusätzlich kann
man den Einfluss von Oberflächen und Grenzflächen zum Substrat untersuchen [Fäh13]
und mit freistehenden Schichten vergleichen [Hec09a, Bac10]. In dieser Arbeit werden zu-
nächst die relevanten Grundlagen der martensitischen Umwandlung und der Formgedächt-
nislegierung Ni-Mn-Ga beschrieben (Kap. 2). Im Anschluss werden alle experimentellen
und theoretischen Methoden vorgestellt (Kap. 3 und 4). Im ersten Ergebnisteil (Kap. 5)
wird Röntgenbeugung durchgeführt, um die Kristallstruktur des Martensits zu bestimmen.
Dabei werden Überstrukturreflexe beobachtet, deren Intensitätsverteilungen mit einer nu-
merischen Simulation von verschiedenen Modellen der Phasengrenze verglichen werden. Im
zweiten Ergebnisteil (Kap. 6) wird das Gefüge mit verschiedenen Methoden untersucht.
Zuerst wird mit ortsaufgelöster Elektronenbeugung der Zusammenhang zwischen Struktur
und Gefüge hergestellt. Integrale Messungen von Polfiguren mit Röntgenbeugung erlau-
ben, ein Kontinuumsmodell der Phasengrenze zu erstellen. Dann wird durch Kombination
mehrerer Phasengrenzen ein Modell des martensitischen Keims und seiner Wachstumsmodi
entwickelt, das mit in-situ-Abbildungen der Stadien der martensitischen Umwandlung im
Rasterelektronenmikroskop und Rasterkraftmikroskop verglichen wird. Diese Ergebnisse
führen zu einer vollständigen Beschreibung des hierarchischen Gefüges. Im letzten Ergeb-
nisteil (Kap. 7) wird die Höhe der Energiebarriere der Keimbildung mit zeitabhängigen
Magnetisierungsmessungen bestimmt. Schließlich wird gezeigt, dass die Nukleation lokal
durch eine plastische Verformung der Probenoberfläche erleichtert werden kann. In einer
zusammenfassenden Diskussion (Kap. 8) werden die Grenzen der allen Untersuchungen
zugrunde liegenden phänomenologischen Martensittheorie aufgezeigt.
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In diesem Kapitel werden der relevante Ausschnitt aus dem Stand der Forschung auf dem
Gebiet der magnetischen Formgedächtnislegierung vorgestellt und die in dieser Arbeit ver-
wendeten Konzepte erläutert.
2.1 Die martensitische Umwandlung
Die martensitische Phasenumwandlung ist eine diffusionslose Strukturänderung im Fest-
körper. Eine bei hoher Temperatur stabile Phase mit hoher Kristallsymmetrie, der Auste-
nit, wandelt sich beim Abkühlen in eine Phase niedrigerer Symmetrie, den Martensit, um.
Im Allgemeinen handelt es sich um eine Umwandlung erster Ordnung, die durch Keim-
bildung und Wachstum der Phasen abläuft. Durch die Verringerung der Symmetrie im
Martensit gibt es mehrere äquivalente Möglichkeiten für die Ausrichtung des Gitters. Der
Martensit zerfällt also in kristallographisch verschieden orientierte Bereiche, die Varianten
genannt werden. Diese Varianten sind durch Zwillingsgrenzen verbunden. Der einfache Fall
einer Umwandlung von kubischem Austenit in einen verzwillingten tetragonalen Martensit
ist in Abb. 2.1 dargestellt.
2.1.1 Thermodynamik der Umwandlung
Ursache der Umwandlung ist die Differenz der Freien Enthalpie G beider Phasen. Im ther-
modynamischen Gleichgewicht ist jeweils die Phase mit der niedrigeren Freien Enthalpie
stabil. Die Freie Enthalpie kann für einen Festkörper in der Form
G = U − TS + pV − JHV − σǫV (2.1)
dargestellt werden [Vop13, Pla14]. Dabei sind U die Innere Energie, T die absolute Tempe-
ratur, S die Entropie, p der äußere Druck, V das Volumen, J die magnetische Polarisation,
H das Magnetfeld, σ die äußere mechanische Spannung und ǫ die Dehnung. Da die Ab-
hängigkeit der Größen V, J, ǫ von den externen Parametern T, p, H, σ für beide Phasen
unterschiedlich ist, können Phasenumwandlungen durch Änderung der Temperatur, aber
auch durch hydrostatischen Druck, mechanische Spannungen und Magnetfelder induziert
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Abbildung 2.1: (a) Zweidimensionale Darstellung der martensitischen Umwandlung von
einem kubischen in ein tetragonales Gitter. Dabei kann die lange Achse nach der Umwand-
lung entlang jeder der 〈100〉-Achsen ausgerichtet sein. Dadurch entstehen die verschiedenen
Varianten. (b) Benachbarte Varianten sind durch eine Zwillingsgrenze (grün, þnA im Aus-
tenit, þnM im Martensit) verbunden, die invariant gegenüber der Verzwillingung (rechts)
ist. Die Zwillingsgrenze ist kohärent, deswegen wird jede andere Linie (z. B. die rote), zwar
geknickt, aber nicht unterbrochen.
Abbildung 2.2: Temperaturabhängigkeit der Freien Enthalpie GA des Austenits und des
Martensits GM ohne äußere mechanische Spannung (blau) und mit äußerer mechanischer
Spannung σ (rot). Die an der Temperaturachse verwendeten Symbole sind im Text be-
schrieben.
werden. In magnetischen Formgedächtnislegierungen haben eine oder beide Phasen eine
oder mehrere ferroische Eigenschaften, das heißt sie sind z. B. ferromagnetisch und/oder
ferroelastisch. Dadurch sind die Unterschiede in der Freien Enthalpie sehr groß, und die
martensitische Umwandlung kann durch verschiedene äußere Parameter induziert werden
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[Pla14]. Der Verlauf der Freien Enthalpie für Austenit und Martensit ist in Abb. 2.2 schema-
tisch für den feldfreien Fall dargestellt. Oberhalb der Gleichgewichtstemperatur T0 hat der
Austenit, darunter der Martensit die geringere Freie Enthalpie G. Die Umwandlung findet
aber nicht bei T0 statt, da die Phasenumwandlung Keimbildung und Wachstum erfordert.
Die für die Bildung der Phasengrenzen zusätzlich nötige Differenz in der Freien Enthalpie
wird durch Unterkühlung bis zur Temperatur MS (martensite start) erzeugt. Dort beginnt
die Umwandlung. Da für das Wachstum weitere Energiebarrieren überwunden werden
müssen, endet die Umwandlung bei einer noch etwas darunterliegenden Temperatur MF
(martensite finish). Die Rückumwandlung kann analog erst nach einer Überhitzung über
T0 hinaus bis zur Temperatur AS (austenite start) beginnen, und endet nach dem weiteren
Wachstum bei AF (austenite finish). Die Energiebarrieren für die Hin- und Rückumwand-
lung sind im Allgemeinen nicht identisch.
Legt man ein äußeres Feld an, so verschieben sich die G-Kurven beider Phasen gegenein-
ander. In Abb. 2.2 ist der Fall einer äußeren mechanischen Spannung aufgetragen. Diese
senkt die Freie Enthalpie des Martensits deutlich, die des Austenits aber kaum [Ots98].
Dadurch ergibt sich eine neue Gleichgewichtstemperatur T ∗0 oberhalb von T0. Entsprechend
verschieben sich auch die Umwandlungstemperaturen MS, MF , AS und AF . Es kann ein
Phasendiagramm in Abhängigkeit von Temperatur und mechanischer Spannung erstellt
werden [Che05, Nie12a]. Da die äußeren Felder auch die Energiebarrieren der Umwand-
lung beeinflussen, kann sich die Größe der Hysterese verändern oder die Umwandlung bis
zum absoluten Nullpunkt unterdrückt sein [Sha07, Ito08].
2.1.2 Keimbildung und Wachstum
Allgemein gilt für Phasenumwandlungen erster Ordnung, dass sich die kritische Keimgröße
aus der Energiebilanz der Volumenenergie und der Oberflächenenergie ergibt. Die Ober-
flächenenergie ist gegeben durch die Energie der externen und internen Grenzflächen im
Keim und hängt stark vom Typ der Grenze ab. Die Volumenenergie ist die Differenz in
der Freien Enthalpie ∆G beider Phasen an der Umwandlungstemperatur.
∆G = GM − GA (2.2)
Dieses klassische Keimbildungsmodell wurde zuerst für übersättigte Dämpfe vorgeschlagen
[Vol26]. Der typische Verlauf der Freien Enthalpie von Austenit und Martensit als Funktion
der Temperatur ist in Abb. 2.2 dargestellt. An der Gleichgewichtstemperatur T0 ist GM =
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Abbildung 2.3: Gesamtenergie eines Keimes unterhalb der Gleichgewichtstemperatur in
Abhängigkeit von der Keimgröße, die mit dem Radius r beschrieben wird. Oberhalb einer
kritischen Größe r0 kann der Keim durch Wachstum Energie gewinnen. Dazu muss aber
die Barriere der Größe ∆Emax überwunden werden.
GA, darunter gilt GM < GA. Direkt an T0 kann keine Umwandlung stattfinden, weil kein
Energiegewinn möglich ist. Wie stark unterkühlt werden muss, hängt von der Höhe der
Keimbildungsbarriere ab. Die Umwandlung beginnt dann bei einer Temperatur MS < T0.
Die Rückumwandlung muss auch durch Keimbildung und Wachstum ab der Temperatur
AS > T0 erfolgen.
Man unterscheidet zwischen homogener und heterogener Keimbildung. Homogene Keim-
bildung entsteht durch thermische Fluktuationen im Festkörper. Dafür steht nur die ther-
mische Energie zur Verfügung, die bei Raumtemperatur in der Größenordnung von kBT ≈
26 meV pro Teilchen liegt. Es wurde abgeschätzt, dass für die homogene Bildung eines mar-
tensitischen Keimes in eisenbasierten Legierungen eine Energie in der Größenordnung von
105 eV notwendig wäre [Haa96]. Dass dieser Prozess durch thermische Anregungen im Be-
reich von wenigen Millielektronenvolt abläuft, ist extrem unwahrscheinlich. Deshalb muss
der Martensit heterogen nukleieren. Heterogene Keimbildung ist die Bildung von Keimen
an Defekten im Kristall. Dazu gehören zum einen Defekte im Austenit selbst, wie z. B.
Kleinwinkelkorngrenzen und Ausscheidungen [Zho10], zum anderen wirkt der Martensit
auch als Defekt im Austenit. Durch seine Form- und Volumenänderung erzeugt er ein elas-
tisches Streufeld, wie es von Eshelby für elastische Einschlüsse formuliert wurde [Esh57].
Dies führt möglicherweise zu einer autokatalytischen Nukleation. Dieser Mechanismus wur-
de für Stähle vorgeschlagen, die jedoch im Vergleich zu den Formgedächtnislegierungen
eine sehr hohe Volumenänderung aufweisen [Rag65]. Außerdem wird die autokatalytische
Nukleation auch für reversible martensitische Umwandlungen diskutiert [Men06].
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Um die Energiebarriere der Keimbildung zu bestimmen wird ein Arrhenius-Ansatz [Arr89]
verwendet. Die Wahrscheinlichkeit für das Auftreten eines thermisch aktivierten Prozesses
hängt demnach exponentiell von der Höhe der Energiebarriere ab,
R(T ) = B exp
(
−∆Emax
kBT
)
, (2.3)
wobei B ein vom System abhängiger Vorfaktor und ∆Emax die von der Temperatur ab-
hängige Energiebarriere sind.
Beim Wachstum eines martensitischen Keims unterhalb von T0 wird die Gesamtenergie
um die Volumenenergie verringert, aber um die Grenzflächenenergie erhöht. Es gilt also
∆E = V · ∆G + F · W , (2.4)
wobei V das Volumen des Keimes, F die Fläche und W die Energiedichte aller Grenzflächen
(Phasengrenzen und Zwillingsgrenzen) ist. Bei einfachen Geometrien können Volumen und
Oberfläche mit einem gemeinsamen Parameter r und dimensionslosen Vorfaktoren darge-
stellt werden
V = v · r3 (2.5)
F = f · r2 . (2.6)
Für den klassischen, kugelförmigen Keim sind diese Vorfaktoren trivial. Ein martensitischer
Keim hat jedoch im Allgemeinen eine komplizierte Geometrie, die in Abs. 6.2 beschrieben
wird. Dann gilt allgemein
∆E = v · r3 · ∆G + f · r2 · W . (2.7)
Da für T < T0 gilt, dass ∆G < 0 und da W immer größer als 0 ist, hat ∆E als Funktion
von r den in Abb. 2.3 dargestellten Verlauf. Die Energie kann also erst absinken, wenn der
Keim die Energiebarriere ∆Emax bei der kritischen Keimgröße r0 überwunden hat.
Da die Keimbarriere dem lokalen Maximum von Gl. (2.7) entspricht, erhält man
∆Emax =
8
9
f 3
v2
W 3
∆G2
=
w3
∆G2
(2.8)
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mit der von der Form des Keims und der spezifischen Grenzflächenenergie abhängigen
Energiedichte w.
Da die Wahrscheinlichkeit und damit die Rate der Keimbildung von der Energiebarriere
abhängig ist, eignen sich zeitabhängige Messungen des Phasenanteils zur Bestimmung der
Keimbildungsbarriere. Von Kakeshita et al. wurden zeitabhängige Keimbildungsprozesse
in Formgedächtnislegierungen untersucht [Kak96]. In einkristallinem Cu-Al-Ni kommt es
nach einer endlichen Inkubationszeit zu einer spontanen vollständigen Umwandlung des
gesamten Kristalls, ein Polykristall wandelt dagegen durch mehrere Sprünge um, da die
Phasengrenze von Korngrenzen aufgehalten wird. In zu Ni-Mn-Ga isostrukturellem Ni-
Co-Mn-In wurde stattdessen eine kontinuierliche Umwandlung bei konstanter Temperatur
beobachtet [PL14].
2.1.3 Phänomenologische Martensittheorie
Die martensitische Umwandlung kann mit der phänomenologischen Martensittheorie, die
unabhängig von Wechsler, Lieberman und Read [Wec53] und Bowles und McKenzie [Bow54]
entwickelt wurde, beschrieben werden. Ziel dieser Kontinuumstheorie ist es, das sich aus
einer Umwandlung ergebende Gefüge zu beschreiben. Dies gelingt durch die Berechnung
der Varianten- und Grenzflächenorientierungen. Auch wenn die Theorie die Gitterkon-
stanten als Eingangsparameter verwendet, so ist sie skalenfrei und kann keine absoluten
Größen vorhersagen. Die folgende kurze Zusammenfassung der Theorie orientiert sich an
der Darstellung von Bhattacharya [Bha03].
2.1.3.1 Der Deformationsgradient
Eine Verformung wird durch eine Vektorfunktion þy(þx) beschrieben, die jedem Punkt þx
im Ausgangskristall einen Punkt þy im verformten Kristall zuordnet. Es werden homogene
Transformationen angenommen, für die gilt
þy(þx) = Fþx + þc , (2.9)
wobei die nicht von þx abhängende Matrix F = ∇þy „Deformationsgradient“ genannt wird
und þc ein konstanter Vektor ist. Jeder Deformationsgradient F kann als Produkt einer
Rotationsmatrix Q und einer Dehnungsmatrix U
F = QU (2.10)
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dargestellt werden. Es wird davon ausgegangen, dass der Deformationsgradient, obwohl
er eine Kontinuumsgröße ist, die Änderung der atomaren Abstände korrekt beschreibt
(Cauchy-Born-Regel [Eri84, Eri08]). Deshalb benötigt man für dieses Modell keine weiteren
Informationen über den Kristall als die Änderung der Gittervektoren beim Phasenüber-
gang. Die Dehnungsmatrix U ergibt sich direkt aus den Gitterkonstanten von Austenit
und Martensit. Die Rotationsmatrizen ergeben sich erst aus den Randbedingungen bei der
Umwandlung. Die Berechnung von U und Q für bestimmte martensitische Umwandlungen
wird in Abs. 4.1 dargestellt.
2.1.3.2 Die invariante Ebene
Kern der phänomenologischen Martensittheorie ist die Bedingung der invarianten Ebene.
Angenommen, zwei Teile eines Körpers werden unterschiedlichen Verformungen unterwor-
fen, wie es an Zwillings- und Phasengrenzen bei der martensitischen Umwandlung der Fall
ist, dann lautet an einer Zwillingsgrenze wie in Abb. 2.1 die Verformung ganz allgemein
þy =



Fþx + þc , falls þx ∈ Variant 1
Gþx + þd , falls þx ∈ Variant 2
. (2.11)
Die Bedingung der invarianten Ebene verlangt, dass die Funktion þy an der Grenzfläche
stetig ist. Das ist gleichbedeutend mit der Forderung, dass Zwillingsgrenzen und Phasen-
grenzflächen im Martensit kohärent sind. Die Kohärenz der Zwillingsgrenze in Abb. 2.1
erkennt man daran, dass die rote Linie durch die Verformung an der Zwillingsgrenze zwar
geknickt, aber nicht unterbrochen wird. Aus der Stetigkeit von þy(þx) folgt, dass für die
Deformationsgradienten F und G gelten muss
cof F · þn = cof G · þn , (2.12)
wobei þn der Normalenvektor der invarianten Ebene ist. Diese Bedingung kann auch als
F − G = þa ⊗ þn (2.13)
geschrieben werden. Der Vektor þa wird als Richtung und Größe der Scherung an der Grenz-
fläche interpretiert.
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Die erste Randbedingung an das Gefüge ergibt sich aus der Formulierung von Gl. (2.13)
als Zwillingsbedingung. Durch
QU2 − U1 = þa ⊗ þn , (2.14)
wird eine invariante Zwillingsebene beschrieben, wobei U1 und U2 die Dehnungsanteile
der Deformationsgradienten der Varianten 1 und 2 sind. Die Rotationsmatrix Q dreht also
den Varianten 2 so, dass er mit dem Varianten 1 eine invariante Ebene bildet.
Die zweite Randbedingung an das Gefüge ist die Habitusebenenbedingung
λQ2U2 + (1 − λ)Q1U1 − I = þb ⊗ þmh . (2.15)
Diese verlangt eine invariante Ebene zwischen einem Gemisch von martensitischen Varian-
ten und der Ausgangsphase. Die Volumenanteile der Varianten im Gemisch werden durch
den Parameter λ bestimmt. Die Habitusebene hat die Normale þmh. þb ist der Schervektor,
der das als Makrovariant bezeichnete martensitische Gemisch
UM = λQ2U2 + (1 − λ)Q1U1 (2.16)
aus dem Austenit erzeugt. Der Makrovariant kann wiederum als homogen betrachtet wer-
den, wenn die absolute Größe der ihn bildenden Varianten sehr klein wird.
Um die Fehlpassung zwischen dem verzwillingten martensitischen Gefüge und dem Aus-
tenit an der Phasengrenze zu beschreiben, betrachtet man die Eigenwerte der Umwand-
lungsmatrix des Makrovarianten UM und ordnet sie so, dass gilt λ1 ≤ λ2 ≤ λ3. Für ein
ideales Gefüge, das sich als Lösung von Gl. (2.15) ergibt, beträgt der mittlere Eigenwert
λ2 = 1. Weicht dieser Wert von 1 ab, wird die Habitusebenenbedingung verletzt.
Da alle Varianten so orientiert sein müssen, dass sie gleichzeitig die Zwillingsbedingung
und die Habitusebenenbedingung erfüllen, ergibt sich für die Rotationsmatrizen der Zu-
sammenhang
Q1
−1Q2 = Q . (2.17)
Die gleichzeitige Lösung der Gleichungen (2.14) und (2.15) ergibt dann die Rotationsma-
trizen Q1 und Q2, den Variantenanteil λ und die Vektoren þa, þn, þb und þmh. Die Lösung ist
detailliert in Kap. 4 beschrieben.
Damit können viele Eigenschaften des martensitischen Gefüges, wie die Orientierung der
Varianten und der Grenzflächen, berechnet werden. Diese Theorie gibt aber zunächst kei-
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ne Informationen über die absolute Größe der Varianten und keine über die Kinetik der
Umwandlung. Zudem werden weitere Grenzflächen im System, z. B. Korngrenzen oder
Grenzflächen zwischen Schicht und Substrat, nicht beschrieben.
2.1.3.3 Klassifikation von Zwillingsgrenzen
Gleichung (2.14) hat immer zwei Lösungen für þa und þn. Ist þn rational, nennt man diese
Grenze „Typ I“. Ist þa rational, nennt man diese Grenze „Typ II“. Sie fällt dann im All-
gemeinen nicht mit einer Symmetrieebene im Austenit zusammen. Sind sowohl þa als auch
þn rational, dann ist die Grenze sowohl Typ I als auch Typ II und wird „Compound“-
Zwillingsgrenze genannt („compound“ für „Gemisch“). Bei der Umwandlung von kubisch
zu tetragonal sind alle Zwillinge Compound-Zwillinge, bei der Umwandlung von kubisch zu
monoklin treten sowohl Compound-, als auch Typ-I- und Typ-II-Grenzen auf, die ganz un-
terschiedliche physikalische Eigenschaften haben. Zwillingsvarianten können immer durch
eine Rotation ineinander überführt werden. Die Besonderheit von Compound- und Typ-I-
Grenzen ist, dass die Zwillingsvarianten auch durch eine Spiegelung ineinander überführt
werden können, bei der die Spiegelebene mit der Zwillingsebene zusammenfällt. Für eine
Typ-II-Grenze fällt die Zwillingsebene nicht mit der Spiegelebene zusammen.
2.1.3.4 Selbst-Akkommodation
Die bisher dargestellte Theorie beschreibt das Verhalten an einer einzelnen ebenen Pha-
sengrenze. Um ein martensitisches Volumen einzuschließen, müssen mehrere Phasengren-
zen kombiniert werden. Es bildet sich dann ein selbst-akkommodiertes Gefüge, in dem
zusätzliche Grenzflächen zwischen den Makrovarianten auftreten [Bha92]. Diese internen
Grenzflächen sollen auch kohärent sein, es kommen also weitere Randbedingungen hin-
zu. Dadurch sind nur bestimmte selbst-akkommodierte Gefüge möglich. Man kann zeigen,
dass immer Selbst-Akkommodation möglich ist, wenn der Austenit eine kubische Kristall-
struktur hat. Die genaue Form des selbst-akkommodierten Gefüges hängt aber von den
Gitterkonstanten ab [Bha92]. In polykristallinem Ni-Mn-Ga mit einer Zusammensetzung,
bei der Austenit und Martensit bei Raumtemperatur koexistieren, wurden sowohl diamant-
als auch parallelogramm-förmige selbst-akkommodierte Gefüge beobachtet [Li11, Mur94].
Das Parallelogramm-Gefüge ist auch aus Cu-Al-Ni bekannt [Tan90].
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Abbildung 2.4: Zweidimensionale Skizze einer verzwillingten martensitischen Lamelle
(Mitte), die durch zwei Habitusebenen vom umgebenden Austenit abgegrenzt ist. Die Zwil-
lingsgrenzenperiodizität λ ist die Summe der Variantendicken d1 und d2 und im klassischen
Modell abhängig von der Zwillingsgrenzenenergie und der Lamellendicke W . Darstellung
nach Vorlagen von [Kha91, Nie12c].
2.1.4 Konzept des adaptiven Martensits
Während der martensitischen Umwandlung bilden sich im Martensit Zwillingsgrenzen, um
die elastische Energie an der Grenzfläche zum Austenit zu reduzieren. In einem einfachen
Modell wird der Martensit als dünne Platte innerhalb des Austenits betrachtet (Abb. 2.4).
Das Verhältnis der Variantengrößen λ ist durch die Habitusebenenbedingung Gl. (2.15)
gegeben als
d1
d2
=
λ
1 − λ . (2.18)
Die Orientierung der Zwillingsgrenzen folgt aus der Zwillingsbedingung (2.14). Zwillings-
grenzen fallen meist mit niedrigindizierten Gitterebenen zusammen, die Zwillingsebenen
genannt werden. Zwillingsgrenzen stören die Periodizität des Gitters und erfordern somit
eine zusätzliche Grenzflächenenergie γtw, die deutlich geringer ist als die Energie einer all-
gemeinen Korngrenze [Got07]. Die Grenzflächenenergie zwischen Austenit und Martensit
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ist von der elastischen Energie an der Phasengrenze abhängig. Diese ist proportional zur
lokalen Abweichung von der invarianten Ebene (rot markiert Abb. 2.4) und ist umso klei-
ner, je kleiner die Größe eines Doppelvarianten Λ = d1 + d2 ist. Durch Minimierung der
Summe aus der Energie der Phasengrenze und der Zwillingsgrenze ergibt sich
Λ =
√
γtw
µǫ20
W (2.19)
in Abhängigkeit von der typischen Dehnung von Austenit zu Martensit ǫ0, dem Schermodul
µ, der Dicke der Platte W und der Zwillingsgrenzenenergie γtw [Roy93]. Dieses Ergebnis ist
analog zur Größe von magnetischen Domänen in Abhängigkeit von der Domänenwandener-
gie [Kit46]. Bei festgehaltener Plattendicke ist die Dichte der Zwillingsgrenzen umso größer,
je kleiner die Zwillingsgrenzenenergie ist. Bei verschwindender Zwillingsgrenzenenergie nä-
hern sich die Größen der Varianten den Gitterabständen an [Kha91]. Dann können d1
und d2 nur noch ganzzahlige Vielfache der Gitterabstände sein. Zusätzlich ist der Min-
destabstand durch (abstoßende) Wechselwirkung zwischen Zwillingsgrenzen limitiert. Das
entstehende nanoverzwillingte Gefüge kann auch als homogenes Gitter betrachtet werden,
in dem die Zwillingsebenen periodisch ausgelenkt sind. Berechnet man die Umwandlungs-
matrix des Makrovarianten UM mit Gl. (2.16), so hat diese einen mittleren Eigenwert λ2,
der sehr nah bei 1 liegt. Dadurch ist die Fehlpassung zwischen Austenit und Martensit sehr
gering und dieses Gefüge wird als adaptiver Martensit bezeichnet. Als Elementarzelle des
adaptiven Martensits wird häufig der aus tetragonalen Varianten zusammengesetzte Ma-
krovariant gewählt (siehe auch Abb. 2.8). Da der Makrovariant eine niedrigere Symmetrie
hat als der ihm zugrunde liegende tetragonale Martensit, wird er häufig als eigene mo-
dulierte Phase beschrieben. Die Natur dieses adaptiven Martensits (oder der modulierten
Phasen) wird kontrovers diskutiert [Mar14, Nie12b, Sin14, Gru14].
2.1.5 Hierarchische Zwillingsgefüge
Martensitische Gefüge sind häufig hierarchisch aufgebaut [Hor89, Roy93, Mül10, Nie12b].
Dafür werden zwei Ursachen genannt. Wenn die martensitische Umwandlung n Varianten
erzeugt (z. B. ist im kubisch zu tetragonalen Fall n = 3), dann kann nur eine Kombina-
tion aus all diesen Varianten die bei der Transformation auftretende Dehnung, die in der
Größenordnung von ε = 0,01 bis ε = 0,1 liegt, minimieren [Roy93]. Im klassischen Modell
einer martensitischen Platte (Abb. 2.4) nehmen jedoch nur zwei Varianten teil, so dass es
auf einer größeren Längenskala zum Zusammentreffen unterschiedlich orientierter Platten
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Abbildung 2.5: Reduktion der Beiträge höherer Ordnung zur elastischen Energie durch
ein hierarchisch verzwillingtes Gefüge. Nach einer Vorlage von Roytburd [Roy93].
kommen muss, um all möglichen Varianten zu erzeugen. Die zweite Ursache ist, dass die
Verzwillingung nur dann eine invariante Phasengrenze erlaubt, wenn man in der elasti-
schen Energie alle Terme höherer Ordnung ignoriert. In Abb. 2.4 erkennt man, dass die
Habitusebene durch die Verzwillingung zwar global ungedehnt ist, auf lokaler Ebene aber
verzerrt. Diese Verzerrungen sind in Abb. 2.4 rot markiert.
Eine einfache Verzwillingung kann also nicht die Gesamtenergie reduzieren. Es müssen
Verzwillingungen höherer Ordnung kombiniert werden. Für den zweidimensionalen Fall ist
eine Zwillingshierarchie in Abb. 2.5 skizziert. Diese Energieabschätzung bezieht sich auf
eine linearisierte Form [Roy93] der bisher dargestellten, geometrisch nichtlinearen Marten-
sittheorie. Beide liefern aber in vielen Fällen übereinstimmende Ergebnisse [Bha93]. Die
elastische Energie als Funktion der Dehnung bei der Umwandlung nimmt mit steigender
Zwillingshierarchieebene ab. Hierarchische Zwillingsstrukturen wurden auch in Ni-Mn-Ga-
Schichten beobachtet [Kau11]. Das von Roytburd vorgeschlagene Kontinuumsmodell geht
von einer globalen Energieminimierung aus. Im Rahmen dieser Arbeit wird gezeigt, dass
ein sehr ähnliches Gefüge auch durch die Umwandlungskinetik entstehen kann und somit
nicht dem thermodynamischen Grundzustand entspricht.
2.2 Die magnetische Formgedächtnislegierung
Ni-Mn-Ga
Die ternäre Verbindung Ni2−x−yMn1+xGa1+y zeigt eine Vielzahl von magnetischen und
strukturellen Phasen. Das Phasendiagramm in Abhängigkeit von der Temperatur und der
Zahl der Valenzelektronen pro Atom (e/a) ist in Abb. 2.6 dargestellt. In Heuslerverbin-
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dungen wird häufig diese Art der Darstellung in Anlehnung an die Hume-Rothery-Regeln
[Got07] gewählt, da die Umwandlungstemperaturen stark von e/a abhängen [Che99].
2.2.1 Phasensequenz und Kristallstruktur
von Austenit und Martensit
Kühlt man eine Schmelze der Zusammensetzung Ni2MnGa ab, so bildet sich beim Erstarren
zuerst eine Phase mit der kubischen CsCl-Struktur (B2’), bei der ein Untergitter vollständig
mit Nickelatomen und das andere ungeordnet mit Mangan- und Gallium-Atomen besetzt
ist. Eine vollständig ungeordnete kubisch-raumzentrierte Phase (A2) tritt im stöchiometri-
schen Fall (x = y = 0) nicht auf, sondern nur bei einem Mangan-Gehalt unter 15 at. % und
einem Galliumgehalt über 35 at. %. Sie ordnet sich bei tieferen Temperaturen ebenfalls in
die B2’-Struktur um [Ove99]. Beim weiteren Abkühlen wandelt sich die B2’-Phase durch
Diffusionsprozesse in eine L21-geordnete Heuslerstruktur um (Abb. 2.7). Diese Struktur
kann durch vier kubisch-flächenzentrierte Gitter mit der Gitterkonstante aA beschrieben
werden, die um jeweils ein Viertel ihrer Raumdiagonale gegeneinander verschoben sind
[Heu03, Web69, Web84]. Beim weiteren Abkühlen wandelt die kubische Phase martensi-
tisch in eine tetragonale Phase um. Wenn diese makroskopische Zwillingsvarianten bildet,
nennt man sie nichtmodulierten Martensit (NM oder L10). Weicht die Zusammensetzung
von der Stöchiometrie ab, so werden auch modulierte Strukturen beobachtet. Dort sind
die (110)-Ebenen des NM periodisch ausgelenkt [Pon00]. Häufig werden Stapelfolgen der
Form (3̄2)2 oder (5̄2)2 (in Zdanov-Notation [Nis78]) beobachtet. Stapelfolgen der Form
(3̄2)2 nennt man 10M, da das Gitter nur durch Translation um zehn Gitterebenen entlang
der Modulationsrichtung mit sich selbst in Deckung gebracht werden kann. Stapelfolgen
der Form (5̄2)2 heißen entsprechend 14M. Im Konzept des adaptiven Martensits werden
diese Strukturen aber nicht als eigene Phasen betrachtet, sondern als nanoverzwillingte
metastabile Gefüge der NM-Phase (siehe Abs. 2.1.4). Das ist plausibel, da die Zwillings-
grenzenenergie im NM weniger als 0,25 meVÅ−2 beträgt. Das ist im Vergleich zu klassischen
Stapelfehlerenergien sehr klein [Nie12b, Fäh13]. Aus Gl. (2.19) folgt, dass der mittlere Ab-
stand der Zwillingsgrenzen nur wenige Vielfache der Gitterkonstante beträgt. Zusätzlich
sind die Ebenen, die durch die Modulation ausgelenkt werden, gerade die Zwillingsebe-
nen. Deshalb werden diese Strukturen hier als adaptiver Martensit beschrieben (siehe Abs.
2.1.4). Regelmäßige Stapelfolgen entstehen wahrscheinlich durch eine anziehende Wechsel-
wirkung zwischen den Zwillingsgrenzen [Fäh13], die eine Variantengröße von 2 bevorzugt.
Deshalb werden in Ni-Mn-basierten Heuslerlegierungen regelmäßige Stapelfolgen beobach-
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Abbildung 2.6: Schematisches Phasendiagramm von Ni-Mn-Ga. Die Zusammensetzung
wird vereinfacht durch die Zahl der Valenzelektronen pro Atom e/a im Bereich von etwa
7 bis 8 beschrieben. Nach Vorlagen von S. Fähler [Fäh13], Heczko et al. [Hec09a], Mañosa
et al. [Man03] und Overholser et al. [Ove99].
Abbildung 2.7: Einheitszelle von stöchiometrischem Ni2MnGa in der L21-geordneten
kubischen Struktur (Austenit). Nach einer Vorlage von P. J. Webster [Web69].
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Abbildung 2.8: Adaptiver Martensit als nanoverzwillingter tetragonaler Martensit. Die
tetragonale Zelle spiegelt die Translationssymmetrie dieses Gitters nicht wider, stattdessen
wird die große monokline Zelle eingeführt. In der Richtung senkrecht zur Bildebene sind
die Gitterkonstanten der tetragonalen und der monoklinen Zelle identisch.
tet, bei denen ein Variant die Größe 2 hat wie (32̄)2, (52̄)2 oder (22̄)2 (sog. 4O-Phase)
[Fäh13].
Das Gitter der 14M-Struktur ist an einer Phasengrenze zum kubischen Austenit in Abb.
2.8 dargestellt. Dort sieht man, dass die Nanoverzwillingung zu einer sehr guten An-
passung an das kubische Gitter führt. Durch die Nanoverzwillingung reduziert sich die
Symmetrie des 14M-Gitters im Vergleich zur NM-Elementarzelle. Zur Beschreibung von
Röntgenbeugungsexperimenten wird deshalb eine größere Einheitszelle eingeführt. Die von
der L21-Zelle abgeleitete Konvention für diese monokline Einheitszelle ist in Abb. 2.8 an-
gegeben. Diese ist nützlich, weil die b14M-Achse in der Habitusebene liegt und die Ge-
füge sehr einfach anhand der Orientierung der b14M-Achse beschrieben werden können
[Kau10, Kau11, Nie12b]. Zusätzlich ist die Zelle durch die Modulationsrichtung þm gekenn-
zeichnet, die senkrecht auf den Nanozwillingsgrenzen steht. In der Literatur wird häufig
auch eine kleinere monokline Zelle gewählt, die zur Beschreibung der Modulation bes-
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ser geeignet ist. Der Zusammenhang zwischen beiden Zellen wird im Anhang beschrieben
(Abs. A.1). Die Gitterkonstanten der monoklinen Zelle können aus den Gitterkonstanten
der tetragonalen Zelle unter Berücksichtigung der Stapelfolge (gegeben durch d1 und d2)
mit elementarer Geometrie berechnet werden. Es ergeben sich [Kau09]
a14M =
1
d1 + d2
√
√
√
√(aNM d2)2 + (cNM)2d1
(
d1 +
4(aNM)2d2
(aNM)2 + (cNM)2
)
(2.20)
b14M =
1
d1 + d2
√
√
√
√(cNM d2)2 + (aNM)2d1
(
d1 +
4(aNM)2d2
(aNM)2 + (cNM)2
)
(2.21)
c14M = aNM (2.22)
β14M =
1
2

π − 2 arctan


aNMd2 cos (2 arctan
aNM
cNM
)
cNMd1 + aNMd2 sin (2 arctan
aNM
cNM
)


− 2 arctan


cNMd2 cos (2 arctan
cNM
aNM
)
aNMd1 + cNMd2 sin (2 arctan
cNM
aNM
)



 . (2.23)
Häufig wird eine Koexistenz von 14M und NM beobachtet [Kau10, Kau11, Erk12]. Dies
kann durch einen Vergröberungsmechanismus erklärt werden [Kau11]. Dabei werden Zwil-
lingsgrenzen in größerer Entfernung von der Habitusebene ausgelöscht, da die Randbedin-
gung der Phasengrenze wegfällt. In dieser Arbeit wird gezeigt, dass an ihre Stelle mögli-
cherweise die Randbedingungen an internen mesoskopischen Grenzflächen treten.
Betrachtet man die modulierten Strukturen als eigene Phasen, kann man den Übergang
von 14M zu NM beim Kühlen nicht beschreiben, da eine klassische martensitische Um-
wandlung die Symmetrie niemals erhöht. Im adaptiven Konzept dagegen ist der Übergang
kein Phasenübergang, sondern ein Verlassen des metastabilen 14M zugunsten eines ent-
zwillingten NM. Dem steht entgegen, dass diese metastabile Phase auch noch bei 1,7 K
nachgewiesen wurde [Hec13b]. Dies kann man erklären, wenn die Energie der Nanozwil-
lingsgrenzen negativ wird und der 14M doch stabil ist oder der Entzwillingungsprozess
durch die tiefen Temperaturen kinetisch unterdrückt ist.
Alternative Ansätze zur Erklärung der Modulation widersprechen dem adaptive Konzept
und betrachten die modulierten Strukturen stattdessen als eigene Phasen, die sich als
Konsequenz einer charge density wave ergeben [Joh08, Mar14].
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2.2.2 Zwillingsgrenzen im 14M
Da der adaptive Martensit eine monokline Symmetrie hat, sind Grenzen zwischen den
zwölf verschiedenen monoklinen Varianten möglich. Diese mesoskopischen Zwillingsgrenzen
unterliegen der Zwillingsbedingung (2.14). Die Zwillingsgrenzen kann man danach klassi-
fizieren, in welchen Kristallrichtungen sich die Zwillingsvarianten unterscheiden. So sind
z. B. Zwillingsvarianten, die nur die c14M-Achse gemeinsam haben, sogenannte „a14M-b14M“-
Zwillinge, Varianten mit einer gemeinsamen b14M-Achse nennt man „c14M-a14M“-Zwillinge.
a14M-b14M-Zwillingsgrenzen Die a14M-b14M-Zwillingsgrenzen sind Compoundgrenzen
(siehe Abs. 2.1.3.3). Die Besonderheit einer a14M-b14M-Zwillingsgrenze ist, dass sie im na-
noverzwillingten 14M durch Verschiebung der Nanozwillingsgrenzen erzeugt werden kann
[Fäh13]. Man kann sie als komplexen Stapelfehler der nanoverzwillingten Struktur betrach-
ten. Stapelfehler sind nötig, um die Randbedingung an der Phasengrenze zu erfüllen. In
Abb. 2.8 erkennt man, dass für die dort dargestellte strenge 5-2-Stapelung eine Fehlpassung
zum Austenit entsteht, da die b14M-Achse etwas zu kurz ist. Durch Abweichungen von der
Stapelfolge kann diese Fehlpassung ausgeglichen werden. Dadurch entstehen Stapelfehler.
Es wurde durch DFT-Rechnungen von M. Gruner gezeigt, dass eine anziehende Wechsel-
wirkung zwischen Zwillingsgrenzen besteht, wobei eine Zwillingsdicke von 2 bevorzugt wird
[Gru15]. Diese Ergebnisse wurden von S. Fähler diskutiert [Fäh13]. Möglicherweise führt
die Wechselwirkung zu einer Kondensation der Nanozwillinge in a14M-b14M-Varianten.
Mesoskopische Typ-I- und Typ-II-Grenzen c14M-a14M-Grenzen sind immer entweder
Typ I oder Typ II. Der Unterschied zwischen diesen beiden Lösungen für die Zwillings-
grenzen ist in Abb. 2.9 dargestellt. In (a) und (b) ist dabei das gleiche Variantenpaar skiz-
ziert. In (a) erkennt man die erste Lösung der Zwillingsgleichung. Die Grenze entspricht
exakt einer (101)-Ebene, das ist eine Spiegelebene zwischen den Varianten. Wird dieser
Zwilling genau entlang der Grenzfläche betrachtet, so beobachtet man einen Sprung in
der Orientierung der Nanovariantengrenzen. In (b) ist lediglich zur besseren Anschaulich-
keit der blaue Variant nach rechts verschoben und das Koordinatensystem leicht gedreht.
Die Orientierungsbeziehung zwischen den Varianten ist dieselbe wie in (a). Hier ist die
Typ-II-Zwillingsgrenze dargestellt. Diese verläuft nur ungefähr, aber nicht genau, parallel
zur (1̄01)-Ebene. Die Zwillingsebene ist in dem monoklinen System keine Spiegelebene.
Betrachtet man diesen Zwilling entlang der Zwillingsgrenze, so bleibt die relative Orien-
tierung der Nanovarianten über die Zwillingsgrenze hinweg gleich. Dadurch kann man den
Typ der Zwillingsgrenze mit hochauflösender Mikroskopie klassifizieren.
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Abbildung 2.9: Die zwei Lösungen für die c14M-a14M-Grenze zwischen mesoskopischen
Varianten des adaptiven Martensits. (a) Die Typ-I-Grenze fällt genau mit der (101)-Ebene
zusammen. Dies ist eine Spiegelebene. (b) Die Typ-II-Grenze zwischen den gleichen Varian-
ten weicht um einen kleinen Winkel von der (1̄01)-Ebene ab. Durch die niedrige monokline
Symmetrie des Martensits ist dies keine Spiegelebene zwischen den Varianten. Sie steht
annähernd senkrecht auf der Typ-I-Grenze.
2.2.3 Zwillingsgrenzenbeweglichkeit
und magnetisch induzierte Dehnung
Eine besondere Eigenschaft der martensitischen Phase von Ni-Mn-Ga ist die magnetfeldin-
duzierte Dehnung. Sie tritt auf, weil der Martensit pseudoplastisches Verhalten zeigt und
gleichzeitig ein Ferromagnet mit großer magnetokristalliner Anisotropie ist.
Nach der martensitischen Umwandlung besteht ein Ni-Mn-Ga-Einkristall aus mehreren
martensitischen Varianten mit unterschiedlicher kristallographischer Orientierung. Bei kon-
stanter äußerer Spannung oberhalb eines bestimmten Schwellwerts nimmt die Gesamtlänge
eines martensitischen Ni-Mn-Ga-Einkristalls durch Zwillingsgrenzenbewegung ab [Kar06].
Wird die äußere Spannung entfernt, so bleibt der Kristall in diesem verformten Zustand.
Dieses Verhalten nennt man pseudoplastisch [Wad00]. Die Zwillingsgrenzenspannung, häu-
fig „Zwillingsgrenzenbeweglichkeit“ genannt, ist dabei die Höhe dieses Spannungsplateaus.
Es konnte gezeigt werden, dass im Einkristall die Typ-II-Grenzen eine um eine Größenord-
nung geringere Zwillingsgrenzenspannung als die Typ-I-Grenzen haben [Str11a, Hec13c].
Da Typ-II-Grenzen nicht mit niedrigindizierten Kristallebenen zusammenfallen, sind sie
weiter ausgedehnt und werden weniger stark von lokalisierten Defekten „gepinnt“ [Sei14].
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Typ-II-Zwillingsgrenzen können nur zwischen Martensitvarianten mit monokliner Symme-
trie existieren.
Anstelle einer äußeren mechanischen Spannung kann auch ein äußeres Magnetfeld eine
Dehnung hervorrufen. Die modulierten Martensitphasen haben eine uniaxiale magnetische
Anisotropie, wobei die magnetisch leichte Achse mit der c14M-Achse zusammenfällt. In be-
nachbarten Zwillingsvarianten an c14M-a14M-Zwillingsgrenzen ist die leichte Achse der Ma-
gnetisierung unterschiedlich ausgerichtet. Wird ein äußeres Magnetfeld angelegt, so steigt
die Zeeman-Energie in den Varianten, deren magnetisch leichte Achse von der Feldrichtung
abweicht, stark an und verschwindet in den Varianten, deren leichte Achse in Feldrichtung
zeigt [O’H98, Hec09a]. Die Gesamtenergie kann also reduziert werden, wenn die Varianten
mit der leichten Achse in Feldrichtung auf Kosten der anderen Varianten wachsen. Dieses
Wachstum entspricht einer Bewegung der Zwillingsgrenze [Ull96, Soz02]. Das Feld erzeugt
also eine mechanische Spannung auf die Zwillingsgrenze, die als magnetostress bezeichnet
wird. Durch die Längenunterschiede zwischen a14M- und c14M-Achse führt die Zwillings-
grenzenbewegung zu einer makroskopischen Längenänderung der Probe, die bis zu 12 %
betragen kann [Soz13]. Da die durch ein äußeres Magnetfeld erreichbare Energie unter an-
derem durch die magnetische Anisotropieenergie des Materials begrenzt ist [Str03], muss
die Zwillingsgrenzenspannung kleiner als der magnetostress sein [Hec13a].
2.2.4 Magnetokalorischer Effekt und Hysterese
Für den magnetokalorischen Effekt nutzt man den großen Unterschied in der Sättigungsma-
gnetisierung beider Phasen aus. Da die Zeeman-Energie eines magnetisierten Festkörpers
das Produkt aus Magnetfeld und Magnetisierung ist, kann ein äußeres magnetisches Feld
die Phasenumwandlung in die Phase mit der höheren Magnetisierung induzieren. Unter
adiabatischen Bedingungen ändert sich durch die latente Wärme der Umwandlung die
Temperatur des Festkörpers (magnetokalorischer Effekt). Materialien mit einer Umwand-
lung erster Ordnung zeigen höhere Effekte schon bei niedrigeren Feldstärken [Pec97]. Dünne
Schichten können den Vorteil haben, dass der Wärmetransport über ihre große Oberfläche
relativ schnell erfolgt [Nie10b]. Für dünne Ni-Mn-Ga-Schichten wurde von Heczko et al. ge-
zeigt [Hec09b], dass die Phasenumwandlung in der Nähe von Raumtemperatur induzierbar
ist.
Da jedoch auch hier Energie zur Bildung und Bewegung der Phasengrenzflächen aufge-
bracht werden muss, ist die feldinduzierte Umwandlung mit einer großen Hysterese ver-
bunden. Der irreversible Anteil der Phasenumwandlung wird im Festkörper dissipiert und
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erwärmt ihn. Da magnetokalorische Effekte besonders für Kühlanwendungen interessant
sind, möchte man diese Erwärmung vermeiden. Dazu muss die Hysterese reduziert werden.
Es konnte analytisch und experimentell nachgewiesen werden, dass die Hysterese grö-
ßer wird, je stärker der mittlere Eigenwert der Umwandlungsmatrix λ2 von 1 abweicht
[Zha09, Cui06]. Daneben muss gelten, dass sich das Volumen durch die Phasenumwand-
lung nicht ändert (λ1λ2λ3 = 1). Dies sind rein kristallographische Parameter, die sich aus
den Umwandlungsmatrizen ergeben (Abs. 2.1.3). Materialien, die diese Bedingung exakt
erfüllen, zeigen eine sehr geringe Hysterese und ein ungewöhnliches Gefüge im Martensit
[Cui06, Son13].
2.3 Heteroepitaktische Ni-Mn-Ga-Schichten
Epitaktische Schichten von Formgedächtnislegierungen haben ein ähnliches Gefüge wie
ausgedehnte Einkristalle. Sie werden als Modellsystem verwendet, um den Einfluss der
endlichen Probengröße und von Grenz- und Oberflächen auf die Phasenumwandlung und
das Gefüge zu untersuchen. Sie sind außerdem für die Anwendung als Stellelemente in
Mikrosystemen interessant [Bac13a].
2.3.1 Schichtwachstum und Phasenbildung
In der vorliegenden Arbeit werden Schichten untersucht, die A. Backen im Rahmen ih-
rer Dissertation durch Kaltkathodenzerstäubung hergestellt hat [Bac13a]. Die bekannten
Eigenschaften der ausgewählten Proben werden im Detail in Abs. 3.8 vorgestellt.
2.3.2 Martensitisches Gefüge in epitaktischen Schichten
Epitaktische Ni-Mn-X-Schichten (X=Ga, In, Sn, Al) mit der gleichen Epitaxierelation
Ni-Mn-Ga(001)[100] ‖ MgO(001)[110]
zeigen über viele Arbeiten hinweg in der modulierten martensitischen Phase ähnliche mar-
tensitische Gefüge [Bus09, Kau11, Lei11, Luo11, Bac13b, Yan13, Yan14b, Yan14a, Nie10a,
Erk12, Aug12, Tei14]. Diese kann man in zwei Typen unterteilen, die A. Backen im Rahmen
der Beschreibung des Gefüges in ihrer Dissertation eingeführt hat [Bac13a]. In der vorlie-
genden Arbeit wird die Bildung beider Gefüge-Typen im Detail untersucht und gezeigt,
dass man diese Strukturen auch als nanoverzwillingte tetragonale Struktur beschreiben
kann.
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Abbildung 2.10: Orientierung der mesoskopischen Zwillingsgrenzen in den beiden Ge-
fügen Typ X und Typ Y relativ zum Substrat. Von Typ X gibt es vier kristallographisch
äquivalente Orientierungen, von Typ Y nur zwei. Nach einer Abbildung von A. Backen
[Bac13b].
Typ X Der erste Typ zeichnet sich durch eine periodische Anordnung von Zwillings-
grenzen aus, die an der Schichtoberfläche einen kleinen Winkel mit der [100]A oder der
[010]A-Richtung einschließen (Abb. 2.11(a)-(c)). Im Querschnitt schließen diese Zwillings-
grenzen einen Winkel von 45 ° mit der [001]-Substratnormalen ein. Die Ebenen fallen also
bis auf einen kleinen Winkel mit einer (110),(11̄0),(101) oder (101̄)-Ebene des Austenits
zusammen. Die Zwillingsgrenzen sind c14M-a14M-Zwillingsgrenzen zwischen Varianten des
modulierten Martensits. Die b14M-Achse liegt in der Schichtebene (Abb. 2.11(c)). Da die
Grenzen nicht genau mit den genannten (110)A-Ebenen zusammenfallen, handelt es sich
um c14M-a14M-Typ-II-Zwillingsgrenzen, kurz Typ-II-Zwillingsgrenzen.
Ein Oberflächenprofil senkrecht zu den Zwillingsgrenzen hat die Form einer Dreiecksfunk-
tion mit einer Amplitude von wenigen Nanometern. Der charakteristische Winkel dieser
Schwingung fällt genau mit dem c14M-a14M-Zwillingswinkel zusammen, wie mit einem ein-
fachen Zwillingsmodell (Abb. 6.23) erklärt werden kann [Bus09]. In der Nähe des Substrats
verfeinert sich die Zwillingsstruktur deutlich [Bac13b]. Der Zwillingsgrenzenabstand steigt
monoton mit der Schichtdicke [Die10, Die11]. Für die Ursache und den Verlauf dieses An-
stiegs wird in der vorliegenden Arbeit ein kinetisches Modell vorgeschlagen. Typ X wurde
in Schichten der Dicke 100 nm bis 5 µm beobachtet [Bus09, Kau09, Bac13a, Aug12].
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Abbildung 2.11: Die beiden Gefüge epitaktischer Ni-Mn-Ga Schichten bestehen auf
mesoskopischer Skala aus c14M-a14M-Zwillingsgrenzen. Diese schließen im Typ X ((a) bis
(c)) einen Winkel von etwa 45° mit dem Substrat ein, im Typ Y ((d) bis (f)) stehen
diese senkrecht zur Ebene. Häufig koexistieren beide Gefüge. Adaptiert von A. Backen
[Bac13a, Bac13b].
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Typ Y Das zweite häufig beobachtete Gefüge zeichnet sich durch sehr lange und über
makroskopische Längen parallele c14M-a14M-Zwillingsgrenzen aus, die an der Oberfläche
genau entlang der [110]A und [11̄0]A-Richtung verlaufen (Abb. 2.11(d-f)). Auf einigen
elektronenmikroskopischen Aufnahmen erkennt man innerhalb der Varianten eine feine-
re Verzwillingung. Im Querschnitt verlaufen die Zwillingsgrenzen in etwa senkrecht zum
Substrat, wobei im Querschnitt größtenteils Typ-II-, teilweise auch Typ-I-Grenzen beob-
achtet werden. Dieses Gefüge unterscheidet sich also grundsätzlich durch die Orientierung
der Zwillingsvarianten und ihrer Grenzflächen von Typ X. Teilweise wurde dieses Gefüge
als nichtmodulierter Martensit [Kau10, Yan13], teilweise als modulierter Martensit be-
schrieben [Yan14b]. In einer Beschreibung als modulierter Martensit steht die b14M-Achse
senkrecht zur Schichtebene und c14M und a14M wechseln sich in der Schichtebene ab.
Die c14M-a14M-Zwillingsgrenze wurde als Typ I beschrieben [Yan14b]. In der vorliegenden
Arbeit wird gezeigt, dass diese Grenzen sowohl Typ I also auch Typ II sein können. Die
unterschiedlichen Orientierungen der mesoskopischen Grenzen relativ zum Substrat in Typ
X und Typ Y sind in Abb. 2.10 dargestellt.
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In diesem Kapitel werden die verwendeten Methoden dargestellt und die Eigenschaften der
ausgewählten Proben beschrieben.
3.1 Definition des Koordinatensystems
Um alle Experimente konsistent zu beschreiben, wird ein einheitliches Koordinatensys-
tem eingeführt. Da die Epitaxierelation bekannt ist, kann man es an der Orientierung des
Austenitgitters und der Schichtebene festmachen. Es wird definiert, dass die x-Achse einer
[100]-Richtung des Austenits in der Schichtebene entspricht, die y-Achse der dazu senkrech-
ten [010]-Richtung des Austenits in der Schichtebene und die z-Achse der [001]-Richtung
des Austenits senkrecht zur Schichtebene.
3.2 Schichtherstellung mit Kaltkathodenzerstäubung
Die Schichten wurden von A. Backen mit DC-Magnetron-Sputterdeposition, einem Ver-
fahren der physikalischen Dampfabscheidung, hergestellt. Details zur Schichtherstellung
und der Einfluss der Herstellungsparameter auf das Gefüge sind in ihren Arbeiten [Bac10,
Bac13a] beschrieben. Als Ausgangsmaterial dient eine massive Scheibe aus der gewünschten
Legierung (Target). Vor dem Prozess wird ein Ultrahochvakuum (p < 5 ·10−9 mbar) einge-
stellt um die Verunreinigung der Substratoberfläche und der Schicht so gering wie möglich
zu halten. Das einkristalline Substrat wird auf eine Abscheidetemperatur TD = 573 K
geheizt, um Diffusion in der wachsenden Schicht zu ermöglichen und Kristallisation und
Ordnung in die gewünschte Struktur zu erreichen. Während der Abscheidung wird Ar-
gon durch die Kammer geführt und durch Regelung des Zustroms ein Arbeitsdruck von
8 ·10−3 mbar gehalten. Zwischen dem Target und einem wenige Millimeter entfernten Ano-
denring wird eine Hochspannung angelegt und ein Plasma gezündet. Die Argonionen dieses
Plasmas werden zum Target hin beschleunigt, wo sie Atome des Ausgangsmaterials her-
ausschlagen. Diese scheiden sich dann auf dem oberhalb des Targets angebrachten und
gleichmäßig rotierenden Substrat ab. Durch Verdampfen einzelner Legierungselemente aus
der wachsenden Schicht während der Abscheidung und durch Änderung der Targetzu-
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sammensetzung mit fortschreitender Benutzungsdauer stimmt die Zusammensetzung der
Schicht nicht mit der ursprünglichen Zusammensetzung des Targets überein [Nie12c]. Des-
halb muss die Schichtzusammensetzung nach der Abscheidung bestimmt werden.
3.3 Rasterelektronenmikroskopie
Rasterelektronenmikroskopie wurde verwendet, um die vom Gefüge der Probe hervorgeru-
fene Topographie und die lokale Gitterorientierung an der Probenoberfläche abzubilden.
Alle Messungen wurden an einem Zeiss LEO 1530 Gemini durchgeführt. Als Probenhei-
zer wurde ein Transfermodul der Firma Kammrath & Weiss GmbH verwendet. Damit
kann die Temperatur im Bereich von 300 K bis 1173 K auf 1 K genau geregelt werden.
Die absolute Temperatur ist aber nicht kalibriert, wodurch sich Abweichungen zu anderen
Messmethoden ergeben. Das Elektronenmikroskop wurde für zwei verschiedene Methoden
der Gefügeanalyse verwendet, die im Folgenden beschrieben werden.
3.3.1 Abbildung der Oberfläche
im Kontrast gestreuter Elektronen
Für die Abbildung martensitischer Varianten eignet sich der Kontrast elastisch rückge-
streuter Elektronen (Back Scattered Electrons, BSE) bzw. vorwärts gestreuter Elektronen
(Forward Scattered Electrons, FSE). Die Ausbeute dieser Elektronen ist stark von der
Kristallrichtung abhängig. Benachbarte martensitische Varianten sind daher deutlich am
Grauwert zu unterscheiden. Bei der verwendeten Beschleunigungsspannung von 20 kV kom-
men die detektierten elastisch gestreuten Elektronen aus einer mittleren Tiefe von wenigen
100 nm, was auch ungefähr der Ortsauflösung entspricht [Gol75].
Die Auflösung ist etwas geringer als im Kontrast der Sekundärelektronen, die die Probe mit
sehr geringer Energie verlassen. Deshalb kann die unterste Hierarchieebene der Zwillinge
nicht abgebildet werden.
3.3.2 Beugung rückgestreuter Elektronen (EBSD)
Beugung von rückgestreuten Elektronen ist eine Beugungsmethode im Rasterelektronen-
mikroskop (Electron Back Scatter Diffraction, EBSD). Ein Teil der Elektronen des Pri-
märstrahls wird an den Atomen im Inneren der Probe inelastisch, aber mit sehr geringem
Energieverlust, gestreut. Diese Elektronen können dann wiederum an den Kristallebenen
elastisch gebeugt werden (Braggreflexion). Mit einem Flächendetektor kann deshalb ein
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Beugungsbild aufgenommen werden, das sogenannte Kikuchi-Muster [Ale97]. An diesem
kann computergestützt das Beugungsbild der bekannten Kristallstruktur angepasst wer-
den. Dadurch erhält man lokale Informationen über die Kristallorientierung der oberflä-
chennahen Bereiche.
3.4 Rasterkraftmikroskopie
Rasterkraftmikroskopie (Atomic Force Microscopy, AFM) wurde verwendet um die Schicht-
topographie abzubilden und zu quantifizieren. Das verwendete Gerät, ein Digital Instru-
ments Dimension 3100, kann in der Schichtebene eine Auflösung von wenigen Nanometern
erreichen, entlang der Schichtnormalen z werden sogar noch kleinere Werte erreicht [Thr99].
Das ist ausreichend um martensitische Gefüge in etwa 1 µm dicken Schichten abzubilden,
auch wenn die Topographie nur wenige Hundertstel der Schichtdicke ausmacht. Das AFM
wurde im „Tapping Mode“ betrieben. Dabei ist eine Messspitze auf einem 125 µm langen
Silizium-Biegebalken angebracht, der zu einer Schwingung nahe seiner Resonanzfrequenz
angeregt wird. Die Spitze wird in die Nähe der Probenoberfläche gebracht. Bei einer Entfer-
nung unter etwa 10 nm sind die Van-der-Waals Kräfte der oberflächennahen Atome stark
genug, um die Frequenz der Schwingung signifikant zu ändern. Der Biegebalken schwingt
damit abseits seiner Resonanzfrequenz und mit deutlich geringerer Amplitude. Über einen
Regelkreis wird die Messspitze soweit in z-Richtung verfahren, dass die Schwingungsam-
plitude und damit die Höhe über der Oberfläche immer konstant bleibt. In diesem Modus
wird die Probenoberfläche abgerastert und man erhält die Höhe z als Funktion des Ortes
in der Schichtebene, also ein quantitatives Maß der Topographie [Vir97]. Um die Probe bei
verschiedenen Temperaturen zu untersuchen, wurde ein Peltier-Element als Heizer verwen-
det, auf das die Probe mit etwas Leitsilber aufgeklebt wurde. Die Temperatur wurde mit
einem Thermoelement in der Nähe der Probe gemessen. Die Temperaturregelung erfolg-
te durch Variation der am Peltier-Element anliegenden Spannung und ist auf etwa 0,5 K
genau. Da der Aufbau nicht thermisch isoliert ist und keine automatische Temperaturre-
gelung erfolgt, ergeben sich Abweichungen der absoluten Temperaturen im Vergleich zu
anderen Messmethoden. Die Resonanzfrequenz des Biegebalkens ist stark temperaturab-
hängig, so dass die Bestimmung der Resonanzfrequenz jeweils wenige Mikrometer über der
geheizten Probe durchgeführt wurde. Da innerhalb einer Temperaturserie die Messspitze
nicht gewechselt werden konnte, nimmt die Bildqualität von Bild zu Bild etwas ab. Die
Bilder wurden mit der Software WSxM ausgewertet [Hor07].
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3.5 Röntgenbeugung an dünnen Schichten
Röntgenbeugung wird durchgeführt, um Struktur und Gefüge der Probe zu bestimmen.
Die Röntgenstrahlung wird von einer 5 µm dicken Schicht zwar abgeschwächt, es trägt aber
auch das Innere der Probe noch signifikant zur Beugung bei. Der Durchmesser des Rönt-
genflecks auf der Probenoberfläche beträgt einige Millimeter und ist damit deutlich größer
als die typische Ausdehnung der Zwillingsvarianten. Daher ist das Experiment als integrale
Messung für die gesamte Probe repräsentativ. Die Experimente wurden mit zwei Philips
X’Pert Diffraktometern mit Vierkreisgoniometer und Cu-Kα-Strahlung (λR = 0,15406 nm)
durchgeführt.
Um Röntgenbeugungsexperimente zu beschreiben wird das reziproke Gitter eingeführt. Die
reziproken Gittervektoren þgi berechnen sich aus den Gittervektoren der primitiven Zelle þai
(in der kristallographischen Konvention [Shm01]) als
þg1 =
þa2 × þa3
þa1 · (þa2 × þa3)
(3.1)
þg2 =
þa3 × þa1
þa1 · (þa2 × þa3)
(3.2)
þg3 =
þa1 × þa2
þa1 · (þa2 × þa3)
. (3.3)
Der Zusammenhang zwischen den reziproken Gittervektoren und dem Ebenenabstand einer
durch ihre Millerschen Indizes gegebenen beliebigen Ebenenschar (hkl) berechnet sich aus
den reziproken Gittervektoren zu
þq = h · þg1 + k · þg2 + l · þg3 (3.4)
dhkl = |þq|−1 , (3.5)
wobei þq der Streuvektor ist. Die Braggsche Gleichung
n · λR = 2 · d sin θ (3.6)
gibt an, unter welchem Glanzwinkel θ eine Schar von parallelen Gitterebenen mit dem
Abstand d wiederum einen gebeugten Strahl unter dem Glanzwinkel θ reflektiert. In der
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Abbildung 3.1: Aufbau und Freiheitsgrade bei der Röntgenbeugung in Zweikreisgeo-
metrie. Relativ zum raumfesten Quellstrahl kann die Probe um den Winkel ω und der
Detektor um den Winkel 2θ verkippt werden. Die Differenz θ −ω entspricht ∆ω. Ist θ = ω,
handelt es sich um eine Messung in Bragg-Brentano-Geometrie.
Heuslerstruktur, die als vier ineinander geschachtelte kfz-Gitter A-D beschrieben werden
kann, gelten die folgenden Auswahlregeln [Web69]:
h, k und l ungerade F (111) = |4[(fA − fC)2 + (fB − fD)2]1/2| (3.7)
1
2
(h + k + l) = 2n + 1 F (200) = 4|fA − fB + fC − fD| (3.8)
1
2
(h + k + l) = 2n F (220) = 4|fA + fB + fC + fD| (3.9)
wobei fA, fB, fC und fD die mittleren Atomformfaktoren der Untergitter sind. Diese hängen
von der Zusammensetzung und der chemischen Ordnung ab. Nur die Indizes h, k und l
der von der chemischen Ordnung unabhängigen, fundamentalen Reflexe erfüllen Gl. (3.9).
3.5.1 Zweikreisgeometrie
Eine einfache Geometrie zur Untersuchung von Dünnschichten durch Röntgenbeugung ist
die Zweikreisgeometrie (Abb. 3.1). Strahlquelle und Detektor sind in einer Ebene senk-
recht zur Schicht angeordnet und der Röntgendetektor kann sich auf einem Kreis bewegen
(2θ-Kreis). Die Probe wird so eingebaut, dass die Drehachse in der Schichtoberfläche liegt.
Der Probenteller ist um die gleiche Achse drehbar (ω-Kreis). Bei einer Messung in Bragg-
Brentano-Geometrie werden der Detektor und der Probenteller gleichzeitig so verfahren,
dass immer ω = θ gilt. Bei dieser sogenannten θ-2θ-Messung werden nur Gitterebenen par-
allel zur Probenoberfläche vermessen. Um Gitterebenen zu messen, die mit der Oberfläche
einen Winkel ∆ω einschließen, muss der Probenteller während der Messung um einen Win-
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kel ∆ω = θ − ω von θ abweichen. Um alle fehlorientierten Ebenen zu erfassen, rotiert die
Probe während der Messung schnell um ihre Normalenachse.
3.5.2 Polfiguren
In Bragg-Brentano-Geometrie werden nur Gitterebenen vermessen, die parallel zur Schicht-
ebene liegen. In einer martensitischen Schicht wird dabei nur ein Bruchteil der Varianten
im Beugungsexperiment erfasst. Um die Orientierung von Kristallebenen, die nicht parallel
zur Schichtebene sind, zu bestimmen, verwendet man ein Diffraktometer in Vierkreisgeo-
metrie. Zusätzlich zu den Freiheitsgraden der Zweikreisgeometrie kann die Probe aus der
Quellstrahl-Detektor-Ebene gekippt (Kippwinkel ψ von 0° bis 90°) und um die Substrat-
normale gedreht werden (Drehwinkel φ von 0° bis 360°). Die Beugungsintensität wird bei
festem 2θ Winkel in Abhängigkeit von φ und ψ vermessen und in einer zweidimensiona-
len Grafik in Polarkoordinaten aufgetragen (Polfigur). Der Abstand eines Messpunkts vom
Ursprung ist dabei proportional zum Kippwinkel ψ, der Winkel entspricht dem Drehwinkel
φ. Die Intensität ist farbkodiert. Dadurch ergibt sich die Orientierung von Kristallebenen
im Realraum. Als Bezugssystem werden die Gittervektoren des Substrats verwendet.
3.5.3 Reciprocal Space Mapping
Ein Reciprocal Space Mapping (RSM) wurde verwendet, um in den epitaktischen Schichten
gleichzeitig die Gitterkonstanten in der Schichtebene und senkrecht zur Schichtebene zu
bestimmen. In modulierten martensitischen Schichten können außerdem die Überstruktur-
reflexe abgebildet werden, die nicht durch eine einzige ω-2θ-Messung erfasst werden können.
Diese Experimente wurden mit einem Philips X’Pert Diffraktometer mit Soller-Schlitzen
durchgeführt, um eine bessere Winkelauflösung zu erhalten.
Im RSM wird die Beugungsintensität in Abhängigkeit von 2θ (Position des Detektors) und
ω (Position des Probentellers) gemessen. Dazu werden viele ω-2θ-Messungen bei verschie-
denen ∆ω-Winkeln kombiniert.
Um eine bestimmte Schar von martensitischen Varianten zu vermessen, kann die ganze
Probe dabei noch auf einen festen Winkel ψ verkippt und um einen festen Winkel φ ge-
dreht sein. Um das RSM darzustellen, wird die Intensität als zweidimensionale Funktion
der Komponenten des Streuvektors þq aufgetragen. Die qz-Achse entspricht dabei der Kom-
ponente entlang der Substratnormalen und die qx-Achse der Komponente in der Schicht-
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Abbildung 3.2: Zusammenhang zwischen Messung und Darstellung eines Reciprocal
Space Mappings im reziproken Raum. Ein RSM wird aus einzelnen ω-2θ-abhängigen In-
tensitätsmessungen bei verschiedenen ∆ω-Werten zusammengesetzt. Diese Messungen ent-
sprechen im reziproken Raum einem Strahl, der vom Ursprung wegführt. Nach einer Vor-
lage von Birkholz [Bir06].
ebene. Aus Gl. (3.4) und der in Abb. 3.1 dargestellten Geometrie ergeben sich qz und qx
als Funktionen von θ und ∆ω = θ − ω für jeden einzelnen Messpunkt
qx (θ, ∆ω) =
2
λR
· sin θ · sin ∆ω (3.10)
qz (θ, ∆ω) =
2
λR
· sin θ · cos ∆ω . (3.11)
Umgekehrt können die Winkel, unter denen die Reflexe beobachtet werden, aus einem RSM
mit
2θ = 2 · sin−1
(
λR
2
·
√
q2x + q
2
z
)
(3.12)
∆ω = tan−1
(
qx
qz
)
(3.13)
berechnet werden. In Abb. 3.2 ist der Zusammenhang zwischen den einzelnen ω-2θ-Mes-
sungen und den Koordinaten qx und qz des reziproken Raumes dargestellt. Die roten Pfeile
entsprechen einzelnen ω-2θ-Messungen. An der qz-Achse ist ∆ω = 0. Dort werden kei-
ne Komponenten des Streuvektors in der Schichtebene erfasst, was einer θ-2θ-Messung
entspricht. Gl. (3.11) wird dann zur Bragg-Gleichung.
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Abbildung 3.3: Schematische Darstellung des reziproken Raums der L21-Heusler-
Struktur (schwarze Punkte für hochintensive Reflexe (hkl), h + k + l = 4n) unter der
Zonenachse [001]. In einem RSM mit Cu-Kα-Strahlung sind nur die Reflexe innerhalb der
grauen Fläche zugänglich. Für größere þq müsste man mit kürzerer Wellenlänge messen. Re-
flexe innerhalb der Halbkreise nahe der qx-Achse sind nur in Transmission messbar. Nicht
beachtet sind zusätzliche geometrische Limitationen des Diffraktometers. Die rot bzw. blau
umrandeten Flächen illustrieren die in Abs. 5.1 durchgeführten RSM. Nach einer Vorlage
von Birkholz [Bir06].
Ein RSM vermisst nur einen kleinen Ausschnitt des reziproken Raums (Abb. 3.3), da nur
Reflexe (hkl), die senkrecht zur Zonenachse þz liegen, also
þz · (hþg1 + kþg2 + lþg3) = 0 (3.14)
erfüllen, erfasst werden. Die Zonenachse entspricht der Drehachse des 2θ- bzw. ω-Kreises.
Für eine Zonenachse entlang z. B. der [00l]-Richtung können nur hk0-Reflexe vermessen
werden. Die Zonenachse kann durch Umorientierung der Probe auf dem φ und ψ-Kreis
geändert werden.
Aus der Braggschen Gleichung (3.6) folgt, dass die maximale Länge des Streuvektors q bei
θ = 90° durch die verwendete Wellenlänge begrenzt ist (|qmax| = 1dmin =
2
λR
). Zusätzlich
kann man einige Reflexe nur in Transmission erreichen. Durch Absorption im Substrat
und im Probenteller ist dann keine Intensität mehr messbar. Außerdem sind die nutzba-
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ren Intervalle für 2θ und ω im Diffraktometer mechanisch eingeschränkt, um Kollisionen
zwischen den Komponenten zu vermeiden.
In Abb. 3.3 ist das reziproke Gitter der kubischen L21-Struktur unter Verwendung der
Zonenachse þz = [001] dargestellt. Aus Gründen der Übersicht sind nur Gitterpunkte be-
rücksichtigt, deren Indizes die Auswahlregel (3.9) erfüllen. Gleichzeitig sind die vom RSM
prinzipiell zugänglichen Bereiche eingezeichnet. Man erkennt, dass nur der Bereich in der
Nähe der (400)-, (620)- und (62̄0)-Reflexe zusammenhängend vermessen werden kann. Um
eine hohe Auflösung in qx-Richtung zu erreichen, ist eine Messung in der Nähe des (440)-
Reflexes nötig.
3.6 Magnetisierungsmessungen
Die Magnetisierung der Proben wurde als Funktion des äußeren Magnetfelds und der
Temperatur mit einem Vibrationsmagnetometer in einem Quantum Design Physical Pro-
perty Measurement System (PPMS) gemessen. Bei allen Messungen wurde das äußere Feld
parallel zur Schichtoberfläche angelegt. Die so magnetisierte Probe wird durch das Vibra-
tionsmagnetometer entlang der Achse zweier Messspulen periodisch auf und ab bewegt.
Das inhomogene Streufeld der Probe induziert eine periodische Wechselspannung, deren
Amplitude zur Komponente der Magnetisierung M entlang der Spulenachse proportional
ist. Hier wird die magnetische Polarisation J angegeben. Es gilt der Zusammenhang
J = µ0M . (3.15)
Um den Anteil der martensitischen Phase m zu quantifizieren, wurde in einer Messung in
einem äußeren Feld weit unterhalb des Anisotropiefeldes der Maximalwert der Polarisation
Jmax zu Beginn der martensitischen Umwandlung und der Minimalwert Jmin nach dem
Ende der Umwandlung festgestellt und der Phasenanteil m berechnet aus
m =
J − Jmin
Jmax − Jmin
. (3.16)
Unsicherheiten über die Proportionalität zwischen m und dem tatsächlichen Phasenanteil
entstehen dabei dadurch, dass die Curie-Temperatur des Martensits nicht mit der des
Austenits zusammenfällt und dadurch, dass die magnetische Polarisation im Nullfeld vom
Gefüge abhängt, das sich bei jeder Umwandlung etwas verändert. Deshalb ist Gl. (3.16)
nur in der Nähe der martensitischen Umwandlung eine sinnvolle Abschätzung.
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3.7 Nanoindentation
Nanoindentation ist eine Methode, um die mechanischen Eigenschaften auf mikroskopi-
schen Längenskalen zu untersuchen [FC02], die auch für Formgedächtnislegierungen ange-
wendet wird [PM10, Liu14]. Dazu wird eine Indenterspitze mit bekannter Geometrie und
bekannten mechanischen Eigenschaften kontrolliert in die Oberfläche gedrückt und die
Eindringtiefe als Funktion der Kraft aufgezeichnet. An der Oberfläche metallischer Proben
bleibt in der Regel eine plastische Verformung in einem wenige µm2 großen Bereich zurück.
Aus der Kraft-Weg-Kurve und der aus der Form dieses Abdrucks berechneten Kontakt-
fläche kann auf die mechanischen Eigenschaften geschlossen werden. In dieser Arbeit wird
die Kraft-Weg-Kurve nicht ausgewertet, sondern nur ausgenutzt, dass eine Nanoindenta-
tion zu einer plastischen Verformung in einem eng begrenzten Bereich führt. Hier wird
untersucht, wie dadurch die martensitische Umwandlung in der Nähe des permanenten
Abdrucks beinflusst wird. Die Nanoindentation an den Schichten wurde von S. Hahn an
der Technischen Universität Chemnitz durchgeführt. Dabei wurde an einem „Universellen
Nanomechanischen Tester“ der Firma ASMEC eine Berkovich-Indenterspitze verwendet.
Diese hat die Form einer Dreieckspyramide mit 65,3° Öffnungswinkel und einem Spitzen-
radius von 220 nm. Der Abdruck wurde durch ein kraftkontrolliertes Experiment mit einer
Rate von 0,5 mN s−1 bis zu einer Maximalkraft von 20 mN erzeugt.
3.8 Proben
Zur Probenherstellung wurde zuerst eine 100 nm dicke epitaktische Cr-Pufferschicht auf der
(100)-Oberfläche von 150 µm dicken einkristallinen MgO-Substraten abgeschieden. Darauf
wurde dann Ni-Mn-Ga in der Austenitphase deponiert. Während der Deposition wurde das
Substrat auf 300 °C geheizt. Es stellt sich die in Abs. 2.3.2 angegebene Epitaxierelation ein.
Alle Proben wurden von A. Backen hergestellt und durch temperaturabhängige Polarisati-
onsmessungen und durch Röntgenbeugung in θ-2θ-Geometrie untersucht [Bac13b, Bac13a].
Die Probenparameter sind in Tab. 3.1 angegeben. In dieser Arbeit werden hauptsächlich
drei Proben untersucht. Die erste, „Probe X1“, enthält etwa 90 % Typ-X-Gefüge und an-
sonsten Typ-Y-Gefüge. Ihre nominelle Dicke beträgt 5 µm. Die hohe Dicke ist nötig, weil
die martensitischen Varianten dann auch groß sind und sich leichter mikroskopisch ab-
bilden lassen. Ein Nachteil ist, dass das Gefüge an der Oberfläche aufgrund des großen
Abstands zum Substrat möglicherweise nicht mehr den gleichen Randbedingungen unter-
worfen ist wie die Bereiche direkt am Substrat, wodurch alle Oberflächenuntersuchungen
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Tabelle 3.1: Zusammensetzung, Dicke, Gefüge und Umwandlungstemperatur der unter-
suchten Ni-Mn-Ga-Proben. Die mit (*) gekennzeichneten Temperaturen wurden erst im
Rahmen dieser Arbeit mit in-situ-Mikroskopie bestimmt.
Probe X1 X2 Y
Ni (at.%) 49,3 48,9 48,4
Mn (at.%) 30,3 30,8 32,8
Ga (at.%) 20,4 20,4 18,8
e/a (at.%) 7,66 7,66 7,70
Dicke (µm) 5,0 5,0 1,5
Anteil X (%) 90 99 10
Anteil Y (%) 10 1 90
TC (K) 367 367 344
MS (K) 335 334 407*
MF (K) 333 331 390*
AS (K) 337 335 -
AF (K) 340 338 -
nicht vollständig für die gesamte Probe repräsentativ sind. Die zweite Probe, „Probe X2“,
weist zu mehr als 99 % das Typ-X-Gefüge auf. Die martensitische Umwandlungstempera-
tur und die Curie-Temperatur beider X-Proben unterscheiden sich nur wenig. Die dritte
Probe, „Probe Y“, enthält zu 90 % das Typ-Y-Gefüge und ansonsten Typ X. Strukturell
sind sich alle Proben ähnlich (Rechte Spalte in Abb. 3.4)), Typ X und Typ Y unterscheiden
sich aber im Intensitätsverhältnis des (040)14M und des (004)14M-Reflexes. Der Unterschied
stammt daher, dass in Typ Y die b14M-Achse aus der Schichtebene heraus zeigt, während
sie in Typ X in der Schichtebene liegt.
Die martensitische Umwandlung wurde von A. Backen durch temperaturabhängige Ma-
gnetisierungsmessungen bei 0,01 T untersucht (linke Spalte in Abb. 3.4) [Bac13a]. Die
Typ-X-Schichten (a, b) wandeln beim Abkühlen unter TC vom paramagnetischen Austenit
in einen ferromagnetischen Austenit um. Beim weiteren Abkühlen findet bei etwa 335 K
die martensitische Umwandlung statt. Durch die höhere magnetische Anisotropie ist die
gemessene Polarisation in den geringen angelegten Feldern danach kleiner. Beim Aufhei-
zen findet die Rückumwandlung in den Austenit mit einer Hysterese von 5 K statt. Die
Typ-Y-Schicht wird unterhalb von TC = 344 K ferromagnetisch, zeigt in der Magnetisie-
rungsmessung aber keine eindeutige martensitische Umwandlung, die durch einen starken
Abfall der Polarisation beim Kühlen gekennzeichnet wäre. Die Untersuchung der Struktur
und des Gefüges zeigt, dass bei Raumtemperatur die martensitische Phase vorliegt. Die
Umwandlung muss also oberhalb der Curietemperatur erfolgen. Dies wird in der vorliegen-
den Arbeit durch temperaturabhängige Untersuchungen im REM nachgewiesen.
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Abbildung 3.4: (Linke Spalte) Temperaturabhängigkeit der magnetischen Polarisation
J (gemessen mit einer Rate von 3 K/min). X1 und X2 wandeln unterhalb von TC mar-
tensitisch um, Y deutlich darüber. (Rechte Spalte) Röntgenbeugungsdiagramme in ω-2θ-
Geometrie bei Raumtemperatur für Proben X1, X2 und Y. Zum Vergleich sind die von
Pons et al. [Pon00] gemessenen Werte für die Reflexpositionen des Austenits, des 14M und
des NM angegeben. Messungen durchgeführt von A. Backen [Bac13a].
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In diesem Kapitel werden Methoden zur Modellierung des martensitischen Gefüges vorge-
stellt. Im ersten Teil wird die phänomenologische Martensittheorie beschrieben, mit der die
Orientierung von martensitischen Varianten, Zwillingsgrenzen und Phasengrenzen berech-
net werden kann. Im zweiten Teil wird eine einfache Simulationsmethode zur Beschreibung
der Überstrukturreflexe einer modulierten Struktur eingeführt.
4.1 Implementierung der phänomenologischen
Martensittheorie
Ziel der Berechnung mit Hilfe der phänomenologischen Martensittheorie [Bha03] ist es,
die Orientierung der martensitischen Varianten relativ zum Austenit und die Orientierung
der Phasengrenzfläche zu berechnen. Im adaptiven Konzept ist die tetragonale Zelle der
grundlegende „Baustein“ des gesamten martensitischen Gefüges. Durch Lösung der Zwil-
lingsgleichung und der Habitusebenengleichung können verschiedene martensitische Gefüge
beschrieben werden.
4.1.1 Umwandlung kubisch zu tetragonal
Das adaptive Konzept betrachtet in Ni-Mn-Ga die tetragonale Martensitphase als „Bau-
stein“ der modulierten Strukturen. Deshalb kann man die Habitusebene durch die Um-
wandlung von einer kubischen Struktur (Gitterparameter a0) in eine tetragonale Struktur
(Gitterparameter aNM und cNM) beschreiben, wobei gilt, dass aNM < a0 < cNM. Im tetra-
gonalen Fall gibt es nur drei Varianten, die sich durch die Orientierung der langen c-Achse
unterscheiden
U1 =





cNM
a0
0 0
0 aNM
a0
0
0 0 aNM
a0





U2 =





aNM
a0
0 0
0 cNM
a0
0
0 0 aNM
a0





U3 =





aNM
a0
0 0
0 aNM
a0
0
0 0 cNM
a0





(4.1)
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Diese Umwandlungsmatrizen haben alle einen von 1 verschiedenen mittleren Eigenwert.
Die Habitusebene kann also nicht von einem einzelnen Varianten, sondern nur durch Ver-
zwillingung gebildet werden.
4.1.2 Umwandlung kubisch zu monoklin
Auch wenn die modulierten Martensitphasen von tetragonalen Bausteinen gebildet wer-
den, sind die Zwillingsstrukturen so fein, dass man Röntgenbeugungsexperimente mit
einer monoklinen Einheitszelle beschreiben kann (siehe Abs. 2.2.1). Diese wird von der
kubischen L21-Einheitszelle abgeleitet. Da die b14M-Achse meist etwas kürzer, die a14M-
Achse aber deutlich länger als die Gitterkonstante des Austenits ist, können sich a14M-
b14M-Zwillingsgrenzen bilden, um die Randbedingungen an der Phasengrenze zu erfüllen.
Zuerst wird die Transformationsmatrix definiert. Die Gittervektoren im Austenit lauten
þa1 = a0 ·





1
0
0





þa2 = a0 ·





0
1
0





þa3 = a0 ·





0
0
1





(4.2)
Die Gittervektoren eines martensitischen Varianten in monokliner Beschreibung lauten
(vgl. Abb. 4.1).
þa14M =





a14M
0
0





þb14M =





b14M · cos β
b14M · sin β
0





þc14M =





0
0
c14M





(4.3)
Dabei sind die Gittervektoren so gewählt, dass β = ∡(þa14M,þb14M) Die Transformations-
matrix, die einen Gittervektor des Austenits in einen Gittervektor des durch Gl. (4.3)
beschriebenen martensitischen Varianten überführt, lautet
T =





a
a0
b·cos β
a0
0
a
a0
b·sin β
a0
0
0 0 c
a0





, (4.4)
denn es gilt þa14M = T·a1 usw. An dieser Matrix kann man sehr gut die Gittertransformation
ablesen, aber sie ist nicht symmetrisch (T Ó= TT ), da sie noch einen Rotationsanteil enthält.
Für die weiteren Berechnungen wird durch eine Polarzerlegung der Dehnungsanteil U
(Bain-Tensor) von T erzeugt. Das Verfahren wird von Bhattacharya beschrieben [Bha03].
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Abbildung 4.1: (a) Die Einheitszelle des kubischen Austenits wird zur Definition des
Koordinatensystems verwendet. (b) Die monokline Zelle wird aus der Austenitzelle durch
die Transformationsmatrix T erzeugt. þa und þb sind so gewählt, dass β > 90° ist.
Die aus T berechnete Matrix U entspricht in der Notation von Bhattacharya der Matrix
U2, woraus sich U1 ergibt:
U2 =





ǫa −ǫab 0
−ǫab ǫb 0
0 0 ǫc





⇒ U1 =





ǫa ǫab 0
ǫab ǫb 0
0 0 ǫc





, (4.5)
mit ǫa > 0, ǫb > 0, ǫc > 0 und ǫab > 0. Diese Matrixelemente haben keine einfache ana-
lytische Darstellung mehr. Da der Austenit eine kubische Symmetrie hat, können zwölf
verschiedene Ui angegeben werden [Pit98]. Diese kann man aus U1 durch Dreh- oder
Spiegeloperationen S erzeugen, die im Austenit Symmetrieoperationen sind.
Ui = SiU1Si
−1 (4.6)
Jedes Ui beschreibt einen eigenen martensitischen Varianten. Die Ui und Sj sind in Anhang
A.2 angegeben.
4.1.3 Lösung der Randbedingungen
Da die Transformationsmatrizen bekannt sind, kann man die Zwillings- und Habitusebe-
nenbedingung für die Transformation kubisch-zu-monoklin-II lösen (Bezeichnung nach
[Bha03]). Die niedrige Symmetrie führt dazu, dass es sehr viele unterschiedliche Lösun-
gen gibt.
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Zuerst muss die Zwillingsgleichung (2.14) für Q, þa und þn gelöst werden [Bal87, Kha83,
Bha03]. Dadurch ist die relative Verdrehung der Varianten Q und die Orientierung der
Zwillingsgrenze þn bekannt. Dazu werden die Eigenwerte λi und die Eigenvektoren þei der
Matrix C = U−⊤2 U
⊤
1 U1U
−1
2 berechnet. Die λi werden so geordnet, dass λ1 ≤ λ2 ≤ λ3.
Nur wenn C nicht die Einheitsmatrix und λ2 = 1 ist, ist überhaupt eine Lösung der
Zwillingsgleichung möglich. Es ergeben sich dann zwei Lösungen
þa = ρ


√
λ3(1 − λ1)
λ3 − λ1
þe1 + κtw
√
λ1(λ3 − 1)
λ3 − λ1
þe3

 (4.7)
und
þn =
√
λ3 −
√
λ1
ρ
√
λ3 − λ1
(
−
√
1 − λ1U⊤1 þe1 + κtw
√
λ3 − 1U⊤1 þe3
)
. (4.8)
Dabei wird ρ so gewählt, dass |þn| = 1. Der Parameter κtw kann 1 oder −1 sein, da zwischen
zwei Varianten immer zwei verschiedene Zwillingsgrenzen möglich sind. Q erhält man durch
Einsetzen von þa und þn in Gl. (2.14).
Da þa, þn und Q bekannt sind, kann jetzt für diese Zwillingsgrenze die Habitusebenenglei-
chung (2.15) gelöst werden [Bal87]. Zu jeder Habitusebene gehört also genau ein Paar von
Varianten mit einer bestimmten Zwillingsgrenze.
Man berechnet zuerst die Größen ζ = þa·U1(U22−I)−1þn und η = tr(U21)−det (U21)−2+ |þa|
2
2ζ
.
Nur wenn ζ ≤ 2 und η ≥ 0 sind, ist eine Lösung möglich. Für den Volumenbruchteil λ des
Varianten U1 gibt es zwei Lösungen
λ =
1
2
(
1 ∓
√
1 +
2
ζ
)
, (4.9)
wobei im Fall λ ≥ 1
2
der Variant U1 der Majoritätsvariant und sonst Minoritätsvariant
genannt wird. Damit bildet man die Matrix D = (U1 +λþn⊗þa)(U1 +λþa⊗þn) und berechnet
ihre Eigenwerte λ1, λ2 und λ3 und die Eigenvektoren þe1, þe2 und þe3, womit sich der Vektor
þb und die Habitusebene þmh zu
þb = ρ


√
λ3(1 − λ1)
λ3 − λ1
þe1 + κh
√
λ1(λ3 − 1)
λ3 − λ1
þe3

 (4.10)
und
þmh =
√
λ3 −
√
λ1
ρ
√
λ3 − λ1
(
−
√
1 − λ1þe1 + κh
√
λ3 − 1þe3
)
, (4.11)
44
4.1 Implementierung der phänomenologischen Martensittheorie
ergeben, wobei ρ ein Normierungsfaktor für þmh ist und κh sowohl den Wert 1 als auch
−1 annehmen kann. Die Matrizen Q1 und Q2 geben die Orientierung der martensitischen
Varianten an. Sie erhält man durch Einsetzen von þb und þmh in Gl. (2.15) unter Beachtung
von Gl. (2.17). Insgesamt ergeben sich acht mögliche Habitusebenen für ein Paar von
Varianten Ui und Uj.
4.1.4 Darstellung der Ergebnisse in Polfiguren
Jede der acht Lösungen für einen Satz von Parametern {Ui, Uj, κh, κtw, λ} ergibt jeweils
zwei Rotationsmatrizen Q1, Q2, die die Orientierung der beiden an der Habitusebene
beteiligten Varianten beschreiben. Die Einheitszellen dieser beiden Varianten werden durch
einen Satz von Basisvektoren {þvi} beschrieben, die für den ersten Varianten durch
þvi,1 = Q1 · Ui · þa1 (4.12)
þvi,2 = Q1 · Ui · þa2 (4.13)
þvi,3 = Q1 · Ui · þa3 (4.14)
und für den zweiten Varianten durch
þvj,1 = Q2 · Uj · þa1 (4.15)
þvj,2 = Q2 · Uj · þa2 (4.16)
þvj,3 = Q2 · Uj · þa3 (4.17)
gegeben sind. þa1, þa2, und þa3 sind die Basisvektoren des Austenits. Diese ergeben sich aus
dem Substrat-Referenzsystem entsprechend der Epitaxierelation durch eine Rotation von
45° um die Substratnormale. Aus den Basisvektoren des Realraums ergeben sich die Basis-
vektoren des reziproken Gitters mit (3.1). Um die Polfigur für eine bestimmte Gitterebene
(hkl) zu berechnen, bestimmt man für alle Varianten aus allen Lösungen die Orientierung
des entsprechenden reziproken Gittervektors þghkl = h · þg1 + k · þg2 + l · þg3.
Um ein bestimmtes martensitisches Gefüge zu beschreiben, wählt man unter allen mögli-
chen Variantenpaaren {Ui, Uj} nur die aus, die miteinander bestimmte Zwillingsgrenzen
bilden können. Dies ist eine Annahme, die im Rahmen eines Modells gemacht und dann im
Experiment überprüft wird. Die grundsätzliche Annahme in der vorliegenden Arbeit ist,
dass sich zwischen den 14M-Varianten entlang der Habitusebene nur a14M-b14M-Grenzen
bilden, da diese mit den Nanozwillingsgrenzen zusammenfallen. Die Auswahl der Varian-
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tenpaare und ihre Zuordnung zum Typ-X- und Typ-Y-Gefüge befindet sich in Tab. A.1 in
Anhang A.2. Aus den Komponenten von þghkl
gx = þghkl ·





1
0
0





gy = þghkl ·





0
1
0





gz = þghkl ·





0
0
1





(4.18)
im Realraum berechnet man die Winkel ψ und φ mit
φhkl =







cos−1
(
gx√
g2
x
+g2
y
)
, falls gy ≥ 0
180° − cos−1
(
gx√
g2
x
+g2
y
)
, falls gy < 0
(4.19)
ψhkl =





cos−1 gz√
g2
x
+g2
y
+g2
z
, falls gz > 0
180° − cos−1 gz√
g2
x
+g2
y
+g2
z
, falls gz < 0
. (4.20)
Durch die Fallunterscheidungen wird sichergestellt, dass die Orientierung auf dem Intervall
φ = (0°, 360°) und ψ = (0°, 90°) angegeben wird. Führt man diese Berechnung für alle
Variantenpaare durch, erhält man eine Liste aller Reflexpositionen. Diese kann man direkt
in einem Polardiagramm auftragen (Abb. 4.2(a)). Häufig sind die Reflexpositionen von
verschiedenen Varianten sehr ähnlich. Die Intensität in einer gemessenen Polfigur hängt
aber vom streuenden Volumen ab. Wenn zwei verschiedene Varianten zwei Reflexe unter
dem gleichen Winkel φ und ψ erzeugen, so ist die gemessene Intensität höher, als wenn nur
ein Variant unter diesem Winkel streut. Um die Dichte der Reflexe zu bestimmen, wurde
ihre Häufigkeit in 0,5°×0,5°-großen Intervallen gezählt. Die gezählten Häufigkeiten wurden
in einer Matrix M aufgetragen. Die Geräteverbreiterung beträgt durch Einschränkungen
in der Mechanik und Optik etwa 0,5° für φ und ψ. Diese Verbreiterung wurde durch eine
zweidimensionale Gaussfunktion mit den σφ = σψ = 0,5° beschrieben. Diese wurde in einer
9 × 9 Matrix V numerisch berechnet durch
Vij =
1
2πσψσφ
exp

−1
2
(
i − 5
σψ
)2

 · exp

−1
2
(
j − 5
σφ
)2

 . (4.21)
Es ergibt sich die Matrix M̂ = M⊗V (Faltung der Matrix M mit der Matrix V). Dadurch
entsteht eine leichte Verbreiterung der Reflexe, die in etwa der Verbreiterung der Messwer-
ten entspricht. Das Endergebnis ist eine gaussverbreiterte Reflexdichteverteilung M̂. Diese
kann, wie die Messwerte, in einem zweidimensionalen Farbkonturdiagramm mit polaren
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Abbildung 4.2: (a) Beispiel für die Positionen berechneter Reflexe in einem Polardia-
gramm. Da sich viele Positionen überlagern, ist diese Darstellung nicht gut mit den Mess-
werten vergleichbar. (b) Aus diesen Positionen berechnete Dichteverteilung, die zusätzlich
mit einer Gaussfunktion verbreitert wurde.
Achsen dargestellt werden. Zum Vergleich mit den Messwerten wird eine logarithmische
Farbskala verwendet. Ein Beispiel ist in Abb. 4.2(b) gezeigt. Die Abnahme der Intensität
für zunehmende ψ ist in der Berechnung der Reflexdichteverteilung nicht berücksichtigt.
Vergleiche der Reflexdichten sind damit nur für ähnliche ψ zulässig.
4.1.5 Berechnung von Spuren der Grenzflächen an Oberflächen.
Die Zwillingsgrenzen und Habitusebenen sind gegeben durch ihre Normalenvektoren þn
bzw. þmh. Für die beobachtete Spur þs einer Habitusebene þmh an einer Oberfläche þo gilt
þs = þo × þmh . (4.22)
Um die Spur einer Zwillingsgrenze þn als Ergebnis der Gl. 4.8 zu berechnen, muss diese
erst in das Austenit-Koordinatensystem transformiert werden. Das erreicht man durch
þnA = cof Q1Uiþn, wobei Ui zum Majoritätsvarianten gehören muss. Dann berechnet man
die Spur mit Gleichung (4.22).
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4.2 Berechnung von Streuintensitäten
Ziel der in diesem Abschnitt vorgestellten Methode ist es, die Verteilung der Streuintensität
einer modulierten Struktur zu berechnen. Der adaptive Martensit kann dazu vereinfacht
als Stapel von identischen Ebenen beschrieben werden, die periodisch senkrecht zur Sta-
pelebene ausgelenkt sind.
Wird ein Kristall als Stapel von N identischen, unendlich ausgedehnten Ebenen beschrie-
ben, dann ergibt sich die Streuintensität unter dem Streuvektor þS = Hþg1 + Kþg2 + ξþg3 aus
der Doppelsumme [Wil42]
I(HKξ) = C2
n=N
∑
n=−N
n′=N
∑
n′=−N
e2πi
þS( þrn− þrn
′) . (4.23)
Die reziproken Gittervektoren berechnen sich dabei aus einem von Ustinov et al. [Ust09]
eingeführten realen Gitter. C ist ein vom Strukturfaktor der Ebenen und der Beugungs-
geometrie abhängiger Faktor. Die Ortsvektoren þrn und þrn
′ geben die Positionen von zwei
unterschiedlichen Gitterebenen relativ zum Ursprung an. Für eine numerische Auswertung
mit hohem N ist diese Doppelsumme meist zu aufwändig. Deshalb wird unter Beachtung
der tatsächlichen Stapelstruktur eine Vereinfachung angenommen [Oli09, Ust09]. Die Dop-
pelsumme wird in eine einfache Summe über die relative Position von jeweils zwei Schichten
m = n′ − n umgeschrieben, wobei (N − |m|) die Vielfachheit der m wiedergibt. þrm hängt
jedoch nicht nur von m, sondern über die Funktion ∆(m, km) auch von der Anzahl km
der Ebenen ab, die zwischen der n-ten und der n′-ten Ebene zum Zwillingsvarianten gehö-
ren. Deshalb wird eine Paarverteilungsfunktion P (m, km) bestimmt. Sie gibt die relative
Häufigkeit an, mit der man im Kristall zwei Gitterebenen mit dem Abstand 0 < m ≤ N
findet, von denen eine Anzahl km zum zweiten Varianten gehört. Die Funktion wird durch
Auszählen der tatsächlichen Stapelfolge bestimmt. Zu jedem m wird dann mit Hilfe der
Funktion P (m, km) der Faktor e2πi∆(m,km) mit der Häufigkeit km gewichtet
I(HKξ) = C
m=n
∑
m=−N
(N − |m|)e2π( 12 H+ξ)m
〈
e2πK∆(m,km)
〉
, (4.24)
wobei
〈
e2πK∆(m,km)
〉
=
km=m
∑
km=0
P (m, km)e
2πK∆(m,km) . (4.25)
Ein Kristall wird allein durch die Stapelfolge und die Tetragonalität der zugrunde liegenden
tetragonalen Zelle eindeutig beschrieben. Damit steht dieses Modell in Übereinstimmung
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mit dem Konzept des adaptiven Martensits. Die Stapelfolge kann durch verschiedene Mo-
delle gegeben werden. Liegt der Stapelfolge eine statistische Verteilung zugrunde, dann
muss I über eine große Anzahl von Stapeln gemittelt werden. Dabei wird m über einen
aus 300 Ebenen bestehenden Kristall ausgeführt und das Ergebnis über ein Ensemble von
10000 Kristallen gemittelt.
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5 Beugung am adaptiven Martensit
In diesem Kapitel werden Röntgenbeugungsexperimente für die Typ-X- und Typ-Y-Gefüge
vorgestellt. Mit Röntgenbeugung erhält man sowohl Informationen über die Kristallstruk-
tur, als auch über die Orientierung einzelner martensitischer Varianten. Bei dem betrach-
teten nanoverzwillingten System kann man diese Eigenschaften nicht getrennt betrachten.
Außerdem sollen die Struktur und die durch die Nanoverzwillingung aufgeprägte Über-
struktur untersucht werden. Schon für die Einstellung des Diffraktometers sind dazu In-
formationen über das Gefüge nötig, so dass teilweise der detaillierten Gefügeuntersuchung
im folgenden Kapitel vorgegriffen werden muss.
5.1 Fundamentale Reflexe
Zuerst werden die fundamentalen Reflexe bestimmt und durch ein monoklines Gitter ohne
Berücksichtigung der von der Nanoverzwillingung hervorgerufenen Modulation beschrie-
ben. Es wurden zwei Proben ausgewählt, von denen die eine (Probe X1) im Rasterelektro-
nenmikroskop vorwiegend Typ-X-Gefüge zeigt, die andere (Probe Y) dagegen einen großen
Anteil Typ-Y-Gefüge aufweist. In diesem Abschnitt werden zuerst Röntgenbeugungsexpe-
rimente in Form von Reciprocal Space Mappings (RSM) vorgestellt. Im Vergleich zu den
in Abs. 3.8 vorgestellten θ-2θ-Messungen lassen sich aus einem RSM weitere Eigenschaf-
ten der Probe ableiten. Das sind zum einen die Gitterkonstanten in der Schichtebene,
der monokline Winkel und die Orientierung der martensitischen Varianten. Zum ande-
ren kann man Position und Intensität der Überstrukturreflexe bestimmen, die von einer
einfachen θ-2θ-Messung nicht erfasst werden. Da man mehrere Varianten vermisst, erhält
man auch zusätzliche Informationen über mögliche Zwillingsgrenzen im Kristall. Diese Ei-
genschaften können später mit dem Modell des adaptiven Martensits verglichen werden.
Im letzten Teil dieses Abschnitts wird durch Beugungsexperimente an geheizten Proben
die Temperaturabhängigkeit der Gitterkonstanten des Austenits und des Martensits be-
stimmt. Die Gitterkonstante der kubischen Hochtemperaturphase wird zur Beschreibung
der Phasengrenze benötigt.
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5.1.1 Typ X
Im Typ-X-Gefüge zeigt in einigen Varianten die a14M- und in anderen die c14M-Achse aus
der Schichtebene heraus, die b14M-Achse liegt hauptsächlich in der Schichtebene. Dies wird
im Rahmen dieser Arbeit auch lokal durch Elektronenbeugung im REM bestätigt (siehe
Abs. 6.1.1). Eine θ-2θ-Messung, die nur Ebenen parallel zur Schichtoberfläche erfasst, reicht
nicht zur Strukturanalyse von Typ X aus. Insbesondere die Länge der in der Schichtebene
liegenden b14M-Achse, der monokline Winkel und die Überstrukturreflexe sind im Rahmen
dieser Messungen nicht zugänglich. Die vom Röntgenstrahl beleuchtete Fläche ist einige
Quadratmillimeter groß und damit deutlich größer als die martensitischen Varianten in der
Probe. Man vermisst im RSM deshalb keinen isolierten martensitischen Varianten sondern
ein Ensemble von Varianten mit unterschiedlichen Orientierungen und unterschiedlichen
Zonenachsen. Die Orientierung eines RSM wird durch seine Zonenachse definiert. Das
Experiment erfasst nur Reflexe von Gittervektoren, die senkrecht zu dieser Zonenachse
liegen. Damit schließt man durch die Wahl der Zonenachse einige Martensitvarianten von
der Erfassung aus.
Für das RSM wurde zunächst im Vierkreisgoniometer die Position φ = 45,3° und ψ = 3,0°
eingestellt, so dass die Intensität des (400)-Reflexes maximal wird. Dann wurde ein RSM
im Intervall 2θ = 45° . . . 127,6° und ∆ω = −27,5° . . . 27,5° gemessen. Das entspricht dem
rot umrandeten Bereich in Abb. 3.3. Dadurch sollten neben dem (400)- und (004)-Reflex
auch der (620) bzw. (026)-Reflex erfasst werden. Zwischen dem (400) und dem (620)-
bzw. (62̄0)-Reflex werden die Überstrukturreflexe erwartet [Ge10, Eic11, Aug12], da die
Nanozwillingsgrenzen mit den (220) und (22̄0)-Ebenen zusammenfallen.
Dieses RSM ist in Abb. 5.1(a) dargestellt. Die qz-Achse zeigt entlang der Schichtnorma-
len (bis auf die Verkippung um ψ = 3,0°) und die qx-Achse liegt in der Substratebene.
Grundsätzlich erkennt man, dass das RSM bis auf kleine Intensitätsvariationen um die
qz-Achse spiegelsymmetrisch ist. Damit hat die Probe auch im Martensit die vom Sub-
strat aufgeprägte vierzählige Symmetrie, die in Gefügeuntersuchungen bestätigt wurde
[Kau11, Tho08].
Man erkennt drei Gruppen von Reflexen, zum einen in der Nähe von qx = 0, qz = 7 nm−1
und zum anderen bei qx = ±3,5 nm−1 und qz = 9,5 nm−1. Es wird kein Substratreflex
beobachtet, weil die Probe in ψ-Richtung verkippt wurde.
Die martensitische Umwandlung verzerrt das kubische Gitter nur um wenige Prozent, des-
halb kann man für eine überblickshafte Indizierung das reziproke Gitter der kubischen L21-
Struktur (Abb. 3.3) heranziehen. Damit kann man die erste Reflexgruppe den (400) bzw.
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Abbildung 5.1: (a) Reciprocal Space Mapping einer Ni-Mn-Ga-Schicht, die hauptsäch-
lich Typ-X-Struktur aufweist. Zonenachsen sind die c14M- bzw. a14M-Achse. Die Zählrate
ist durch eine logarithmische Farbskala dargestellt. (b) Indizierung mit vier Varianten
U3,U4,U7 und U8 des monoklinen Martensits, definiert in Abb. 5.2. Die Millerschen In-
dizes beziehen sich auf Variant U7. Die großen Kreise sind fundamentale Reflexe, kleine
Kreise Überstrukturreflexe. Der rote Pfeil ist ein Linienprofil zur Auswertung der Über-
strukturreflexe.
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Abbildung 5.2: Orientierung der vier Varianten, die im Reciprocal Space Mapping der
Typ-X-Probe beobachtet werden. Sie sind relativ zur qz-Achse um einen kleinen Winkel δ
verkippt (hier übertrieben dargestellt). Der geschwungene Pfeil þm gibt die Modulations-
richtung an.
(004)-Reflexen und die beiden anderen den (620)-, (026)- bzw. (62̄0)- und (02̄6)-Ebenen
zuordnen. Im gezeigten RSM werden also grundsätzlich Varianten vermessen, deren c14M-
Achse oder a14M-Achse aus der Schichtebene heraus zeigt, da es sich um das Typ-X-Gefüge
handelt. Es wird außerdem eine erhöhte Intensität an der Position des (006)-Reflexes beob-
achtet. Da nach Gl. (3.7) die Intensität dieses Reflexes von der unterschiedlichen Besetzung
der Untergitter abhängt, ist dies ein Hinweis auf eine hohe chemische Ordnung.
Es fällt außerdem auf, dass alle Hauptreflexe leicht in qx-Richtung aufgespalten sind. Das
spricht dafür, dass jeweils zwei martensitische Varianten vorhanden sind. Eine detaillierte
Indizierung muss deshalb das reziproke Gitter von insgesamt vier unterschiedlich orien-
tierten Varianten beachten, die in Abb. 5.2 skizziert sind. Die Aufspaltung zwischen dem
(620) und dem (62̄0)-Reflex ist eine Konsequenz der monoklinen Verzerrung, da nach Gl.
(3.5) beide Ebenenscharen leicht unterschiedliche Gitterabstände haben. Die Aufspaltung
zwischen dem (026)- und dem (026̄)-Reflex kann nur von einer relativen Verkippung der
beiden Varianten hervorgerufen werden.
Die beste Indizierung wurde mit folgendem Strukturmodell erreicht, das durch leichte
Variation der von Pons et al. [Pon00] berichteten Gitterparameter erzeugt wurde: Der
nanoverzwillingte Martensit wird näherungsweise durch ein monoklines Gitter beschrieben.
In der von der L21-Zelle abgeleiteten Beschreibung (siehe Abs. 4.1.2) hat dieses monokline
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Tabelle 5.1: Vergleich der im RSM an der Probe X1 gemessenen mit den durch das
Strukturmodell berechneten Positionen der Intensitätsmaxima. Der (600)-Reflex wurde
nicht beobachtet.
gemessen berechnet
qx (nm
−1) qz (nm
−1) qx (nm
−1) qz (nm
−1)
g(400) −0,03 6,50 −0,01 6,50
g(600) −0,02 9,75
g(620) −3,47 9,80 −3,47 9,77
g(62̄0) 3,46 9,78 3,44 9,74
g(004) −0,04 7,22 −0,04 7,22
g(006) −0,06 10,83 −0,06 10,83
g(026) −3,37 10,85 −3,40 10,85
g(02̄6) 3,46 10,83 3,51 10,81
Gitter die Gitterparamter a = 0,615 nm, b = 0,579 nm, c = 0,554 nm (die Messunsicherheit
für diese und alle folgenden Gitterparameter beträgt 0,002 nm) und der monokline Winkel
beträgt β = (90,4±0,2)° (Werte von Pons et al.: a = 0,622 nm, b = 0,577 nm, c = 0,543 nm,
γ = 90,5° [Pon00]).
Von dieser Struktur tragen vier Varianten zur Beugung bei (Abb. 5.2). Diese werden hier
durch ihre in Tab. A.2 definierten Umwandlungsmatrizen bezeichnet. Bei den Varianten
U7 und U8 zeigt die a14M-Achse aus der Schichtebene heraus. Die c14M-Achse ist dann
die Zonenachse. Bei U7 ist die b14M-Achse antiparallel, bei U8 parallel zu þqx. Die Modu-
lationsrichtungen þm, die per Definition parallel zu þa + þb verlaufen, liegen dann ungefähr
entlang der beiden Bilddiagonalen −þqx + þqz bzw. þqx + þqz. Die a14M-Achse ist relativ zu þqz
um δ = ±0.3° verkippt.
In den Varianten U3 und U4 zeigt die c14M-Achse aus der Substratebene heraus. Dort ist
þa14M die Zonenachse. Wiederum kann b antiparallel oder parallel zu qx orientiert sein. Die
Zuordnung von U3 und U4 ist hier nicht eindeutig möglich, da die Modulationsrichtung
in diesen beiden Varianten aus dem RSM nicht hervorgeht. In Abb. 5.1 und Abb. 5.2 ist
die Zuordnung daher willkürlich gewählt. Die c14M-Achse ist um δ = ±0,3° relativ zu þqz
verkippt. Dadurch fällt der (026)-Reflex von Variant U3 nicht mit dem (02̄6)-Reflex von
Variant U4 zusammen.
Mögliche Grenzflächen zwischen U7 und U8 bzw. U3 und U4 sind Modulationsgrenzen.
Zwischen U7 und U3 bzw. U2 und U4 können sich c14M-a14M-Grenzen bilden. Diese sind
je nach Orientierung Typ I oder Typ II Grenzen. All diese Grenzen werden in Typ X an
der Oberfläche [Bus09, Bac13a] und im Querschnitt [Beh15] beobachtet.
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Das aus dem Strukturmodell mit Gleichung (3.1) berechnete reziproke Gitter aller vier Va-
rianten ist in Abb. 5.1(b) der Messung gegenübergestellt. Die gemessenen und berechneten
Positionen sind auch in Tab. 5.1 angegeben. Zusätzlich sind in Abb. 5.1(b) die Überstruk-
turreflexe eingetragen, die im Abs. 5.3 diskutiert werden. Man erkennt insgesamt eine gute
Übereinstimmung zwischen dem Strukturmodell und den Messwerten. Nur wenige Reflexe
sind durch die vier Varianten nicht erklärt. Das können zum einen Reflexe von weite-
ren Varianten des Typ-X-Gefüges mit einer anderen Zonenachse sein (z. B. b14M-Achse)
oder Varianten des in der Probe zu einem kleinen Bruchteil vorhandenen Typ-Y-Gefüges.
Zum anderen können Überstrukturreflexe, die von einer anderen Stapelfolge hervorgeru-
fen werden, zu zusätzlicher Intensität zwischen den fundamentalen Reflexen führen. Dafür
spricht, dass viele Stapelfehler eingebaut werden, um die elastische Energie an der Grenz-
fläche zu minimieren. Eine weitere Möglichkeit, zusätzliche Intensitäten zu erklären, ist
das Vorhandensein von makroskopischen NM-Varianten. Es wird erwartet, dass der nano-
verzwillingte Martensit entzwillingt, sobald keine Randbedingung an einer Phasengrenze
mehr vorliegt. Dadurch entstehen makroskopische NM-Varianten, die in einer festen Orien-
tierungsbeziehung zum 14M stehen [Kau11, Nie12b]. Diese NM-Varianten sind groß genug,
um eigene Beugungsreflexe beizutragen. Für das Vorhandensein von mesoskopischem NM
spricht die hohe Intensität, z. B. bei qx = ±0,5 nm−1, qz = 6,0 nm−1. Dieser Streuvektor
entspricht einer Gitterkonstanten von 0,664 nm, was nah am von Pons et al. berichteten
Wert für cNM liegt [Pon00]. Die Position ist zwar identisch zur Position eines möglichen
Überstrukturreflexes, die hohe Intensität des relativ scharfen Reflexes spricht jedoch für
einen makroskopischen NM-Varianten.
Die Indizierung des RSM in der Nähe des zentralen Reflexes mit den Reflexen eines makros-
kopischen nichtmodulierten Martensits ist in Abb. 5.3 dargestellt. Die Orientierung der
Varianten wurde dabei durch Lösung der Habitusebenengleichung für einen tetragona-
len Martensit bestimmt. Dabei ergab sich die beste Übereinstimmung mit den Gitter-
konstanten aNM = 0,538 nm, cNM = 0,664 nm (Werte von Pons et al.: aNM = 0,541 nm,
cNM = 0,660 nm [Pon00]). Dies ist eine alternative Interpretation des Beugungsbildes, da
diese Reflexe auch Überstrukturreflexe der modulierten Struktur sein können. Im Rah-
men des integralen Beugungsexperiments kann man beide Phasen nicht unterscheiden.
Im TEM wurde NM in Probe X1 nachgewiesen [Beh15]. Zusammengefasst besteht das
Typ-X-Gefüge aus monoklinem, hauptsächlich 7-fach-moduliertem Martensit. Unter der
gewählten Zonenachse werden vier martensitische Varianten beobachtet. Dieses Ergebnis
wird in Abs. 6.3.1.1 bei einer genaueren mikroskopischen Untersuchung bestätigt. Gleich-
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Abbildung 5.3: (a) Vergrößerung des zentralen Reflexes des in Abb. 5.1 dargestellten
RSM einer Schicht mit hauptsächlich Typ-X-Gefüge. (b) Indizierung des (400)14M-Reflexes
mit zwei Varianten wie in Abb. 5.4(b) und zusätzlich indiziert mit den berechneten Re-
flexpositionen (400)NM und (004)NM des NM, der in einer festen Orientierungsbeziehung
zum 14M steht. Diese Reflexe fallen mit Überstrukturreflexen des 14M zusammen.
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zeitig werden auch makroskopische Varianten des nichtmodulierten Martensits beobachtet,
was in Abs. 6.1.2 anhand von Polfiguren bestätigt wird.
5.1.2 Typ Y
Im Typ-Y-Gefüge ist die b14M-Achse des monoklinen Martensits hauptsächlich ungefähr
senkrecht zur Schichtebene orientiert [Bac13b, Bac13a]. Dies wird im Rahmen dieser Ar-
beit auch durch Elektronenbeugung im REM bestätigt (siehe Abs. 6.1.1). Die a14M- und
c14M-Achse liegen dann ungefähr in der Schichtebene. Auch für Typ Y reicht eine θ-2θ-
Messung, die nur Ebenen parallel zur Schichtoberfläche erfasst, nicht zur Strukturanalyse
aus. Deshalb wurde ein weiteres RSM durchgeführt.
Für das RSM der Typ-Y-Schicht wurde eine Zonenachse entlang der MgO-[1̄10]-Richtung
gewählt. Aus den Polfigurmessungen ist bekannt, dass die a14M-Achse und die c14M-Achse
in dieser Richtung orientiert sind. Das folgt auch aus der Epitaxierelation. Das Vierkreis-
goniometer wurde auf φ = 45,0°, ψ = 0° eingestellt. Da sowohl die a14M-Achse als auch
die c14M-Achse in der Schichtebene liegen, entspricht diese Zonenachse für einige Varianten
der a14M-Achse ([100]-Richtung) und für einige der c14M-Achse ([001]-Richtung). Im RSM
können somit (hk0)14M und (0kl)14M Reflexe erfasst werden. Das Ergebnis des RSM ist in
Abb. 5.4 dargestellt. Die qx-Richtung entspricht [110]-MgO, die qz-Achse der [001]-MgO-
Richtung, also der Schichtnormalen.
Der sehr intensive [400]-MgO Substratreflex liegt genau auf der qz-Achse, dort ist ∆ω = 0.
Das zeigt, dass die Probe in ω-Richtung genau zentriert eingebaut wurde. Man erkennt,
dass das RSM in qualitativer Hinsicht symmetrisch um die qz-Achse ist. Dies ist zu er-
warten, da die Probe auch im Martensit die vom Substrat aufgeprägte Spiegelsymmetrie
besitzen sollte.
Außer dem Substratreflex erkennt man drei Bereiche hoher Intensität. Der Reflex im Zen-
trum, bei qx ≈ 0 nm−1, qz ≈ 6,8 nm−1, hat wie der Substratreflex keine Komponente in der
Schichtebene und muss deshalb von der b14M-Achse bzw. der epitaktischen Cr-Pufferschicht
stammen. Außerdem werden am oberen Rand bei qx ≈ ±3 nm−1, qz ≈ 10,5 nm−1 Reflexe
beobachtet, die sowohl eine Komponente in der Schichtebene als auch eine senkrecht zu
ihr haben.
Aus dem Vergleich mit dem reziproken Gitter der L21-Struktur (Abb. 3.3) und anhand der
Auswahlregeln für die Heuslerstruktur (siehe Abs. 2.2.1) kann man folgern, dass es sich
nur um Reflexe handeln kann, für die h + k + l = 4n gilt, z. B. (260), (2̄60), (062) oder
(062̄).
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Abbildung 5.4: (a) RSM von einer Schicht, die hauptsächlich ein Typ-Y-Gefüge ent-
hält. Die gewählte Zonenachse entspricht der c14M-Achse. (b) Reflexpositionen des MgO-
Substrats und von zwei martensitischen Varianten U5 und U6, definiert in Abb. 5.5. Die
Millerschen Indizes beziehen sich auf U6. Große Kreise bezeichnen fundamentale Reflexe,
kleine Kreise Überstrukturreflexe. Der rote Pfeil ist ein Linienprofil zur Auswertung der
Intensität in Abs. 5.3. 59
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Tabelle 5.2: Positionen der Intensitätsmaxima für das RSM an Typ Y. Die gemessenen
Maxima sind links eingetragen, rechts die theoretischen Positionen für das Strukturmodell
unter Verwendung von Variant U6 (bzw. U5 wo angegeben).
gemessen berechnet
Reflex qx qz qx qz
(040) 0 6,88 0,07 6,87
(060) 0,15 10,37 0,11 10,31
(062) 3,46 10,40 3,41 10,33
(026) nicht beobachtet 3,65 10,31
(2̄60) −3,35 10,31 −3,19 10,29
(U5)(4̄40) 6,53 6,86 6,53 6,84
(044) 7,32 6,97 7,30 6,87
Für eine genauere Indizierung wird ausgehend von den von Pons et al. berichteten Werten
[Pon00] folgendes Strukturmodell angenommen: Der 14M wird näherungsweise durch ein
von der L21-Zelle abgeleitetes monoklines Gitter mit den Gitterkonstanten a = 0,616 nm,
b = 0,582 nm, c = 0,547 nm und γ = 90,2° beschrieben (Werte von Pons et al.: a =
0,622 nm, b = 0,577 nm, c = 0,543 nm, γ = 90,5° [Pon00]). In dieser Beschreibung un-
terscheidet sich Typ Y vom Typ X also auch durch die Gitterparameter. Diese weichen
leicht von den von Pons et al. berichteten Werten ab, wodurch aber eine deutlich bessere
Übereinstimmung mit den Messdaten erreicht wurde. Ein Grund dafür können Abweichun-
gen in der Zusammensetzung sein. Darüber hinaus sind a, b und γ jedoch eine Funktion
der Stapelfolge der Nanovarianten an der Phasengrenze (illustriert in Abs. 2.8) und daher
empfindlich von Schichtspannungen abhängig.
In Abb. 5.4(b) wird das gemessene RSM mit dem Strukturmodell verglichen. Es sind die
theoretischen Reflexpositionen des Substrats (rote Kreise) und von zwei martensitischen
Varianten U6 und U5 eingezeichnet (weiße und graue Kreise). Für den Variant U6 sind
die Hauptreflexe mit den Millerschen Indizes bezeichnet. Zusätzlich sind die gemessenen
Reflexpositionen in Tab. 5.2 als Koordinatenpaare (qx, qz) angegeben und den berechneten
Positionen gegenübergestellt.
Die Orientierung der Varianten im Realraum ist in Abb. 5.5 skizziert. Der martensitische
Variant U6 ist so orientiert, dass die c14M-Achse genau in der Schichtebene, aber senkrecht
zur qx-qz-Ebene liegt, also entlang [1̄10]-MgO. Die a14M-b14M-Ebene fällt mit der qx-qz-
Ebene zusammen. Deshalb werden auch die Überstrukturreflexe beobachtet. Die b-Achse
ist um δ = 0,6° im Uhrzeigersinn gegenüber der qz-Achse, also der Substratnormalen,
verkippt.
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Abbildung 5.5: Im RSM beobachtete Varianten der Typ-Y-Struktur. Die b14M-Achse
steht, bis auf einen kleinen Kippwinkel δ (hier übertrieben dargestellt), senkrecht zur
Schichtebene. Die c14M-Achse ist die Zonenachse und deshalb senkrecht zur Bildebene.
Der geschwungene Pfeil gibt die Modulationsrichtung an.
Der zweite Variant U5 (graue Kreise) entspricht der Spiegelung des ersten Varianten an
der qx Richtung. Eine Grenzfläche zwischen Variant U6 und U5 entspricht also einer Mo-
dulationsgrenze.
Da an der Oberfläche des Typ-Y-Gefüges vorrangig c14M-a14M-Zwillingsgrenzen beobach-
tet wurden, müssten im RSM in Abb. 5.4 neben den Varianten mit der c14M-Achse als
Zonenachse auch Varianten mit der a14M-Achse als Zonenachse erfasst werden und es soll-
te dann auch ein (062)-Reflex zu sehen sein. Berechnet man die Reflexpositionen aus den
von Pons et al. berichteten Gitterparametern [Pon00], dann liegt dieser Reflexe etwa bei
qx = 3,69 nm
−1, qz = 10,3 nm−1. Dort überlappt er aber wahrscheinlich mit dem (260)-
Reflex oder ist in seiner Intensität deutlich geringer. Die Auflösung in qx-Richtung reicht
also nicht aus um diese Reflexe zu unterscheiden. Um die Länge der a14M-Achse und der
c14M-Achse genauer zu bestimmen, wurde ein weiteres RSM für die gleiche Zonenachse
aber bei höherem ∆ω und damit bei höherem qx gemessen (Abb. 5.6(a)). Das entspricht
schematisch dem blau umrandeten Bereich in Abb. 3.3. In Abb. 5.6(b) werden drei Reflexe
beobachtet, die Indizierung erfolgt mit dem gleichen Strukturmodell wie das in Abb. 5.4(b)
verwendete. Zuerst fällt auf, dass die Intensität der hoch indizierte Reflexe am Rande des
im RSM überhaupt zugänglichen Bereichs deutlich geringer ist als für Reflexe bei kleineren
qx. Der intensivste Reflex fällt mit der Position des (4̄40)-Reflexes von U5 zusammen. Der
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Abbildung 5.6: (a) Detailliertes RSM von Typ Y in der Nähe des (440)14M-Reflexes. (b)
Die Indizierung mit drei Varianten erlaubt die Bestimmung der Länge der a14M, b14M- und
c14M-Achse. Der schwache Reflex bei qx = 7,3 nm−1, qz = 7,3 nm−1 kann der (440)-Reflex
eines NM-Varianten sein.
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zweite Reflex mit etwa gleichem qz aber betragsmäßig höherem qx wird durch den (044)-
Reflex eines Varianten U9 erklärt, dessen c14M-Achse in der Beugungsebene liegt. Dieser
ist relativ zu U6 um 90° um die qz-Achse gedreht. Der (440)-Reflex von U6 wird nur als
Schulter am (4̄40)-Reflex von U5 beobachtet. Die Ursache dafür kann sein, dass diese bei-
den Reflexe in φ oder ψ-Richtung aufgespalten sind und die Varianten U6 und U5 deshalb
zu zwei leicht unterschiedlichen Zonenachsen gehören, was durch den hohen ∆ω-Winkel in
diesem RSM messbar wird. Das ist anhand der vielfach aufgespaltenen (220)14M-Polfiguren,
die in Abs. 6.1.2 beschrieben werden, nachvollziehbar.
Der dritte, intensive Reflex in Abb. 5.6 kann nicht als Hauptreflex eines der beschriebenen
14M-Varianten erklärt werden. Man kann ihn aber mit dem (440)-Reflex des nichtmodu-
lierten Martensits beschreiben.
Typ Y kann durch ein ähnliches Gitter beschrieben werden wie Typ X. Die Gitterkon-
stanten weichen aber leicht voneinander ab, die a14M-Achse ist ungefähr gleich lang, die
b14M-Achse ist etwas länger als im Typ X, die c14M-Achse dagegen etwas kürzer. Schicht-
spannungen mit unterschiedlicher Größe und Vorzeichen könnten eine Ursache sein, dass
mal Typ X und mal Typ Y beobachtet wird [Pom93]. Besonders die Längen der a14M- und
der b14M-Achse sind als Konsequenz der Nanoverzwillingung empfindlich von Schichtspan-
nungen abhängig. Ein Hinweis auf nichtmodulierten Martensit wird in diesem RSM in der
Nähe des zentralen Reflexes gefunden (siehe Vergrößerung in Abb. 5.7). Die Reflexe können
mit dem reziproken Gitter eines nichtmodulierten Martensits indiziert werden. Die Reflex-
positionen wurden durch Lösung der Habitusebenengleichung bestimmt. Die beste Über-
einstimmung mit der Messung ergab sich dabei durch aNM = 0,540 nm, cNM = 0,664 nm.
Diese Reflexe fallen aber in diesem RSM mit Überstrukturreflexen zusammen, wodurch die
Indizierung kein starker Nachweis einer makroskopisch nichtmodulierten Phase ist. Es zeigt
sich aber anhand der Polfiguren (Abs. 6.1.2), dass größere NM-Varianten auch in dieser
Probe vorhanden sind, was durch lokal aufgelöste Elektronenbeugung im TEM bestätigt
wurde [Beh15]. Die aus den RSM-Messungen in diesem Kapitel gewonnenen Informationen
über das Gitter und die Orientierung der Varianten werden in Kapitel 6 zur Beschreibung
und Modellierung des Gefüges verwendet.
5.1.3 Temperaturabhängigkeit
Die Gitterparameter wurden temperaturabhängig über die martensitische Umwandlung
hinweg vermessen (Abb. 5.8), auch um für spätere Berechnungen die Gitterparameter
von Austenit und Martensit im Koexistenzbereich zu kennen. Diese Messungen wurden
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Abbildung 5.7: (a) Vergrößerung des zentralen Reflexes des in Abb. 5.4 dargestellten
RSM. (b) Indizierung des (040)14M-Reflexes mit zwei Varianten wie in Abb. 5.4(b) und
zusätzlich indiziert mit den berechneten Reflexpositionen (400)NM und (004)NM des NM,
der in einer festen Orientierungsbeziehung zum 14M steht. Diese Reflexe fallen mit Über-
strukturreflexen des 14M zusammen.
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Abbildung 5.8: Temperaturabhängigkeit der 14M-Gitterparameter, gemessen von ho-
her zu niedriger Temperatur, (a) für eine Probe, die im Martensit hauptsächlich Typ X
aufweist; (b) für eine Probe, die hauptsächlich Typ Y aufweist. Die geschlossenen Sym-
bole sind Gitterparameter senkrecht zur Substratebene, die offenen in der Substratebene
gemessen. Die Messunsicherheit ist nur an einem Symbol eingezeichnet.
an {400}-Reflexen für die Gitterparameter senkrecht zur Schichtebene durchgeführt und
anschließend an {440}-Reflexen, um zusätzlich den Gitterparameter in der Ebene zu be-
stimmen. Bei der folgenden Interpretation ist zu beachten, dass die in der Schichtebene und
senkrecht dazu gemessenen Gitterparameter nicht notwendigerweise zum gleichen Varian-
ten gehören. Jede unterschiedliche Variantenorientierung besitzt deshalb möglicherweise
ihren eigenen Satz von Gitterparametern. Für die Typ-X-Probe (Abb. 5.8(a)) wird bei ho-
hen Temperaturen im Austenit ein sehr kleiner Unterschied zwischen dem Gitterparameter
senkrecht zur Schichtebene und dem in der Schichtebene beobachtet. Der Unterschied ist
eine Folge der Schichtverspannung. Da die Schicht aber mit 5 µm sehr dick ist, dürften diese
Spannungen durch Bildung von Misfit-Versetzungen aufgelöst sein, so dass nur noch Span-
nungen übrig sind, die durch die unterschiedlichen Ausdehungskoeffizienten von Substrat
und Schicht entstehen. Bei der martensitischen Umwandlung bildet sich die monokline
Struktur und die drei Achsen a14M, b14Mund c14Mkönnen jeweils in der Schichtebene oder
senkrecht dazu liegen. In Abb. 5.8(a) ist zu erkennen, dass die Länge der a14M- und der
c14M-Achse nicht von der Richtung abhängt. Die Länge der c14M-Achse nimmt mit sinkender
Temperatur ab. Die a14M-Achse wächst dagegen mit sinkender Temperatur, was der üb-
lichen thermischen Ausdehnung von Festkörpern widerspricht. Im Rahmen des adaptiven
Konzepts ist die a14M-Achse aber eine gemittelte Achse aus NM-Varianten. Spannungen, die
durch die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Schicht und Sub-
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strat hervorgerufen werden, können durch Umverteilung der fundamentalen NM-Varianten
abgebaut werden. Auch die mit sinkender Temperatur zunehmende tetragonale Verzerrung
des NM [Con05] könnte zu einer Umverteilung der Varianten führen. Dadurch ist effektiv
eine Verlängerung der a14M-Achse möglich. Dieser Prozess ist aber schwer zu beschreiben:
Später in dieser Arbeit werden mesoskopische und makroskopische Zwillingsgrenzen unter-
sucht, an denen die Nanozwillinge zusätzlichen Randbedingungen unterworfen sind. Dort
wird eine Verschiebung von Zwillingsgrenzen wahrscheinlich verhindert.
Die b14M-Achse ist in der Schichtebene deutlich kürzer als senkrecht dazu. Die b14M-Achse
in der Schichtebene gehört zu dem in der Probe vorherrschenden Typ X, die senkrechte
b14M-Achse zum Typ Y. Durch die unterschiedliche Orientierung der Habitusebenen beider
Gefüge herrschen während der Umwandlung andere Randbedingungen und die b14M-Achse,
deren Länge sich aus dem Gefüge ergibt, ist deshalb für beide Gefüge unterschiedlich.
In der Typ-Y-Probe (Abb. 5.8) sind die Unterschiede zwischen den Gitterparametern in
der Schichtebene und senkrecht dazu viel größer. Die Schichtspannungen in dieser dünne-
ren Schicht sind möglicherweise viel größer. Das erkennt man daran, dass die Austenit-
Gitterparameter in der Ebene deutlich kürzer als senkrecht dazu sind. Eine Folge der
Schichtspannungen dürfte auch die deutlich höhere Umwandlungstemperatur sein (vgl.
Tab. 3.1), die sich nicht allein durch den geringen Zusammensetzungsunterschied zur Typ-
X-Probe erklären lässt.
Es bilden sich zwei unterschiedlich lange b14M-Achsen, wobei die b14M-Achse in der Schicht-
ebene deutlich kürzer ist, aber mit sinkender Temperatur länger wird. Die b14M-Achse senk-
recht zur Schicht ist zunächst länger, wird aber mit sinkender Temperatur leicht kürzer.
Die a14M-Achse und die c14M-Achse senkrecht zur Schichtebene gehören zu dem geringen
Typ-X-Anteil in der Schicht. Die a14M-Achse senkrecht zur Schicht ist deutlich länger als
in der Schichtebene, die c14M-Achse senkrecht zur Schicht ist deutlich kürzer als die in der
Schichtebene liegende. In Abs. 6.3.1.2 wird die Bildung des Gefüges in dieser Probe beob-
achtet und beschrieben. Die Typ-X-Struktur, bei der die a14M-Achse oder die c14M-Achse
aus der Schichtebene zeigen können, bildet sich in eng begrenzten Bereichen zwischen be-
reits vorhandenem Typ Y und ist deshalb viel mehr Randbedingungen unterworfen als ein
isolierter Nukleus. Das ist eine Ursache für die starke Abweichung von den Gitterparame-
tern des Typ Y.
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Tabelle 5.3: Vergleich der gemessenen Gitterparameter senkrecht zur Schicht (⊥) und in
der Schichtebene (‖) des 14M Typ X mit den aus dem adaptiven Konzept berechneten für
verschiedene Stapelfolgen.
a14M,⊥ (nm) b14M,‖ (nm) c14M,⊥ (nm) β (°) c14M/a14M aNM,⊥ (nm) cNM,⊥ (nm) cNM/aNM
gemessen 0,615 0,579 0,554 90,4 0,90 0,538 0,664 1,23
Modell (52̄) 0,625 0,571 0,538 91,0 0,86
Modell (53̄) 0,614 0,582 0,538 91,2 0,88
Modell (42̄) 0,619 0,577 0,538 91,1 0,87
Modell (62̄) 0,630 0,567 0,538 90,9 0,85
Tabelle 5.4: Vergleich der gemessenen Gitterparameter senkrecht zur Schicht (⊥) und
in der Schichtebene (‖) des 14M Typ Y mit den aus dem adaptiven Konzept berechneten
Gitterparametern für verschiedene Stapelfolgen.
a14M,‖ (nm) b14M,⊥ (nm) c14M,‖ (nm) β (°) c14M/a14M aNM,⊥(nm) cNM,⊥ (nm) cNM/aNM
gemessen 0,616 0,582 0,547 90,2 0,89 0,540 0,664 1,23
Modell (52̄) 0,626 0,573 0,540 91,0 0,86
Modell (53̄) 0,615 0,583 0,540 91,1 0,88
Modell (42̄) 0,620 0,578 0,540 91,1 0,87
Modell (62̄) 0,631 0,569 0,540 90,9 0,86
5.2 Vergleich mit dem adaptiven Konzept
Die zentrale Aussage des adaptiven Konzepts ist, dass die modulierten Phasen in Ni-
Mn-Ga nur nanoverzwillingte Gefüge der tetragonalen Phase sind, die sich bilden um die
Randbedingung an der Phasengrenze zu erfüllen.
Um diese These zu stützen, muss nachgewiesen werden, dass sich die Gitterparamter des
modulierten Martensits aus denen des NM ergeben. Dafür wird das in Abs. 2.3.1 dargestell-
te geometrische Modell verwendet. Die gemessenen Gitterparameter des tetragonalen NM
werden in die Gleichungen (2.20) bis (2.23) eingesetzt und mit den gemessenen Gitterpa-
rametern des 14M verglichen. Die genaue Stapelfolge ist zunächst unbekannt. Da im RSM
sechs Überstrukturreflexe beobachtet werden, kann man von einer periodischen Stapelung
mit einer Periodenlänge von 7 ausgehen, in die möglicherweise Stapelfehler eingebaut wer-
den. Die Ergebnisse sind für verschiedene Stapelfolgen in Tab. 5.3 und 5.4 dargestellt.
Man erkennt, dass das Modell einer (52̄) Stapelung die Gitterparameter des 14M nicht
exakt vorhersagt. Durch Annahme einer anderen Stapelfolge, z. B. (53̄), erreicht man zum
Teil eine bessere Übereinstimmung.
Die Abweichung kann eine Reihe von Ursachen haben. Um das adaptive Konzept zu be-
stätigen, muss man die Gitterparameter von 14M und NM am gleichen mesoskopischen
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Variant vermessen. Aufgrund der Vielzahl von Varianten in diesem hierarchischen Gefüge
ist das nicht ohne weiteres möglich. Ein weiterer, schwerwiegender Grund ist die Unsicher-
heit über die NM-Reflexe an sich. Wie durch RSM gezeigt wurde, fallen die NM-Reflexe mit
Überstrukturreflexen der modulierten Phase zusammen. Eventuell werden auch Überstruk-
turreflexe als NM-Reflexe fehlinterpretiert. Mit temperaturabhängigen Messungen wurde
gezeigt, dass sich die Gitterparameter nach der Umwandlung noch stark und teilweise
entgegen der thermischen Ausdehnung ändern, was durch Umverteilung von Zwillingsva-
rianten erklärt werden könnte. Diese Umverteilung ist aber nicht mit der im adaptiven
Konzept getroffenen Annahme zu erklären, dass die Stapelfolge ausschließlich eine Kon-
sequenz der Randbedingungen an der Phasengrenze ist. Eine weitere Ursache liegt darin,
dass die Phasengrenze im Typ Y nicht immer eine exakte Habitusebene ist. Damit ist
ebenfalls eine Grundannahme des adaptiven Konzepts nicht erfüllt. Die Schichten sind
weder im Austenit noch im Martensit spannungsfrei, was man anhand der Richtungsab-
hängigkeit der Gitterparameter erkennt. Somit ist der Austenit nicht exakt kubisch. Die
Schichtgeometrie erlaubt deshalb keinen vollständigen Spannungsabbau durch Varianten-
umverteilung im Martensit.
5.3 Intensität der Überstrukturreflexe
Die Nanoverzwillingung führt zu einer kleinen Auslenkung der atomaren Ebenen entlang
der (110)14M-Ebenen (vgl. Abb. 2.8), die sich an jeder atomaren Ebene ändert. Diese Aus-
lenkung führt zu der niedrigen Kristallsymmetrie mit einem sehr langen Translationsvek-
tor. Ist sie periodisch, entstehen Überstrukturreflexe im Beugungsbild. In diesem Abschnitt
wird die Intensität der Überstrukturreflexe durch Auswertung der RSM bestimmt und im
nächsten Abschnitt mit durch simulierten Intensitätsverteilungen verglichen.
Die Modulation ist eine periodische Auslenkung der (110)14M-Ebenen. Deshalb ist die Mo-
dulationsrichtung gegeben durch þm = 1
2
(þa14M + þb14M), was genau der b-Achse in L10-
Schreibweise entspricht (vgl. Abb. A.1 in Anhang A.1). Da im RSM des Typ X auf einer
Geraden zwischen den fundamentalen Reflexen (400) und (62̄0) und im RSM des Typ Y
zwischen den fundamentalen Reflexen (040) und (260) jeweils sechs zusätzliche Reflexe
beobachtet werden, kann man von einer siebenfachen Überstruktur ausgehen.
Um die Intensitätsverteilung zu quantifizieren, wurden im RSM Linienprofile entlang der
Verbindung zwischen (040)14M und (260)14M bzw. (400)14M und (62̄0)14M ausgewertet. Die
Linienprofile integrieren auch über einen kleinen Bereich senkrecht zu dieser Richtung um
kleine Fehlorientierungen auszugleichen. Die Richtungen der Profile sind in Abb. 5.1(b)
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Abbildung 5.9: Intensität der von der Modulation hervorgerufenen Überstrukturrefle-
xe für eine dicke Schicht mit hauptsächlich Typ X. Die fundamentalen Reflexe und die
theoretischen Positionen der Überstrukturreflexe Si sind markiert.
und Abb. 5.4(b) als rote Pfeile eingetragen. Die Intensität in Abhängigkeit von der Länge
q in Einheiten des reziproken Gitters entlang der Profile ist in Abb. 5.9 und 5.10(a) darge-
stellt. Die Position von q = 0 ist dabei willkürlich gewählt. Die markierten theoretischen
Positionen Si der Überstrukturreflexe wurden unter der Annahme berechnet, dass sie die
Entfernung zwischen den Hauptreflexen in sieben gleichgroße Abschnitte teilen.
Die untersuchte Typ-X-Schicht zeigt relativ zu den Hauptreflexen nur sehr schwache Über-
strukturreflexe, die meistens auch etwas neben den theoretischen Positionen liegen. Die
Modulation weicht somit relativ stark von einer strengen 52̄-Stapelfolge ab. Auch das
Profil durch den reziproken Raum der Probe Y (Abb. 5.10(a)) zeigt zwischen den funda-
mentalen Reflexen (040)14M und (260)14M deutlich sechs intensive Überstrukturreflexe nah
an ihrer theoretischen Position. Diese haben relativ zu den fundamentalen Reflexen und
im Vergleich zur Probe X eine hohe Intensität. Man kann also von einer annähernd peri-
odischen Stapelung ausgehen. Die Intensitätsverteilung folgt aber keinem offensichtlichen
Trend. So ist der erste Überstrukturreflex S1 sehr intensiv, der zweite (S2) aber nur eine
sehr schwache Schulter an S1. Die Reflexe S3 bis S6 sind wiederum eindeutig zu erkennen.
Das deutet auf Stapelfehler hin. Im folgenden Abschnitt wird diese Verteilung deshalb mit
einem Modell verglichen.
Exakte Stapelfolge Bei einer exakten Stapelfolge wird davon ausgegangen, dass die Sta-
pelfolge an der Habitusebene genau 52̄ ist. Die damit berechnete Intensitätsverteilung ist
in Abb. 5.10(b) dargestellt. Durch die exakte Stapelfolge über den gesamten Kristall sind
die Reflexe sehr viel schärfer und relativ zu den Hauptreflexen auch intensiver als in der
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Abbildung 5.10: Intensität der von der Modulation hervorgerufenen Überstrukturreflexe
für eine Schicht mit hauptsächlich Typ Y. Dargestellt sind (a) Messwerte, (b) die simulierte
Intensitätsverteilung für eine exakte Stapelfolge und (c) die simulierte Intensitätsvertei-
lung, wenn zufällig Stapelfehler eingebaut werden.
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Abbildung 5.11: Angenommene Häufigkeitsverteilung der Variantendicken in einem Mo-
dell für Stapelfehler an der Habitusebene.
Messung. Der erste Überstrukturreflex hat dabei sogar eine höhere Intensität als der fun-
damentale Reflex. Diesen Effekt haben Olikhovska et al. mit dem gleichen Modell für 14M
ebenfalls festgestellt [Oli09]. Dies wurde in Elektronenbeugungsexperimenten an den glei-
chen Proben beobachtet (siehe Anhang A.3). Der Vergleich von Modell und Experiment
lässt nur den Schluss zu, dass in der Typ-Y-Schicht keine exakte Stapelfolge vorliegt. Dies
ist plausibel, da auch die kleinste Fehlpassung zwischen Austenit und Martensit zu einer
makroskopischen Verzerrung führen würde. Für eine exakte Stapelung wird die Habitu-
sebenenbedingung (2.15) im Allgemeinen nicht erfüllt.
Einfluss von Stapelfehlern auf die Intensitätsverteilung Um den Einfluss von Sta-
pelfehlern auf die Intensitätsverteilung zu beschreiben, wird ein Modell mit statistisch
verteilten Variantengrößen vorgeschlagen, das an ein Modell von Ustinov et al. [Ust09] an-
gelehnt ist und die Randbedingung an der Phasengrenze und eine mögliche Wechselwirkung
zwischen den Zwillingsgrenzen beachtet. Im Abs. 5.2 wurde gezeigt, dass eine reine (52̄)2-
Stapelung im Allgemeinen einen Martensit erzeugt, der an der Habitusebene gegenüber
dem Austenit gestaucht ist, weil b14M < a0. Also ist es wahrscheinlich, dass Stapelfehler
eingebaut werden, die lokal einer (53̄)2 oder einer (42̄)2-Stapelung entsprechen, weil bei-
des zu einer längeren b14M-Achse führt. Durch DFT-Rechnungen von M. E. Gruner wurde
gezeigt [Gru15], dass eine Variantengröße von 2 zu einer Absenkung der Gesamtenergie
führt und eine Variantengröße von 1 mit einem relativ hohen Beitrag zur Gesamtenergie
verbunden ist. Diese Ergebnisse werden von S. Fähler diskutiert [Fäh13]. Die Absenkung
der Energie ist eine Konsequenz der Wechselwirkung von Zwillingsgrenzen. Hier wird an-
genommen, dass mit einer gewissen Wahrscheinlichkeit Stapelfehler eingebaut werden, so
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dass statt dem Nanovarianten der Größe 2 ein Variant der Größe 3 oder 4, jedoch nicht
1 eingebaut wird. Ebenso kann mit einer gewissen Wahrscheinlichkeit statt des Varian-
ten mit der Größe 5 ein Variant der Größe 4, 3 oder 2, jedoch nicht 1 oder 6 eingebaut
werden. Die Wahrscheinlichkeitsverteilung wurde mit einer angepassten Gaussverteilung
erstellt (Abb. 5.11). Die Wahrscheinlichkeit, dass ein Variant von der idealen Dicke ab-
weicht, beträgt dabei 30 %. Die damit berechnete Intensitätsverteilung ist in Abb. 5.10(c)
dargestellt. Der erste Überstrukturreflex ist immer noch intensiver als der fundamenta-
le Reflex, die weiteren Überstrukturreflexe haben eine deutlich geringere Intensität als die
fundamentalen Reflexe. Gleichzeitig steigt die Halbwertsbreite der Reflexe im Vergleich zur
strengen Stapelfolge an. Einzelne Besonderheiten der Messung, wie z. B. das Verschwinden
des zweiten Überstrukturreflexes, werden korrekt wiedergegeben. Dieses Modell erklärt die
Intensitätsverteilung aber nicht exakt. Dafür müsste man Genaueres über die Art und
Häufigkeit der Stapelfehler wissen. Diese Informationen könnte man aus hochauflösenden
TEM-Abbildungen der Habitusebene oder aus einem atomistischen Modell der Phasen-
grenze (z. B. Frenkel-Kontorova-Modell [Bra98]) erhalten. Beides geht über den Rahmen
dieser Arbeit hinaus. Man kann aber aus der generellen Ähnlichkeit zwischen Experiment
und Modell folgern, dass der in den untersuchten Proben beobachtete Martensit ein adap-
tives Gefüge mit einer hohen Dichte von Stapelfehlern hat.
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6 Keimbildung, Wachstum und
Gefüge des Martensits
In diesem Kapitel wird zuerst die Orientierung der martensitischen Varianten sowohl mit
lokal aufgelösten als auch mit integralen Beugungsmethoden untersucht. Daraus ergibt sich
ein Modell des Gefüges und der Phasengrenze auf mesoskopischer Skala. Ein martensiti-
scher Keim wird immer von mehreren ebenen Grenzflächen umschlossen, wodurch sich ein
dreidimensionales Keimmodell auf Grundlage der phänomenologischen Martensittheorie
ergibt. Danach werden in-situ-Abbildungen der Nukleation und des Wachstums vorgestellt
und mit dem geometrischen Modell des Keims verglichen. Das Modell wird dann verwen-
det, um makroskopische Zwillingsgrenzen und die Dickenabhängigkeit der Variantengröße
zu erklären. Am Schluss steht eine zusammenfassende Beschreibung der hierarchischen
Zwillingsstruktur.
6.1 Orientierung der martensitischen Varianten
Das martensitische Gefüge ist aus kristallographisch unterschiedlich orientierten Bereichen,
den Varianten, aufgebaut. In diesem Abschnitt wird die Orientierung der Varianten rela-
tiv zum Bezugssystem mit Röntgenbeugung und Elektronenbeugung bestimmt und mit
berechneten Variantenorientierungen verglichen.
6.1.1 Lokale Orientierungsbestimmung mit EBSD
Durch Beugung an rückgestreuten Elektronen erhält man lokal aufgelöste Informatio-
nen über die Orientierung einzelner martensitischer Varianten. Damit soll in diesem Ab-
schnitt der Zusammenhang zwischen Oberflächenmorphologie und Kristallorientierung ge-
klärt werden. Insbesondere soll auf einer lokalen Skala nachgewiesen werden, dass sich das
Typ-X- und das Typ-Y-Gefüge in der Orientierung der b14M-Achse unterscheiden. Dazu
wird ein Ausschnitt der Probe X2 gewählt, der auch einen kleinen Anteil Typ Y enthält.
Die Anzahl der indizierbaren Kikuchi-Linien in den Beugungsbildern lässt nur die Indizie-
rung mit einer orthorombischen Zelle zu, da der monokline Winkel beinahe 90° beträgt.
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Abbildung 6.1: EBSD-Messung an einer Grenzfläche zwischen Typ X und Typ Y. (a)
REM-Aufnahme des untersuchten Oberflächenausschnitts im Kontrast vorwärts gestreuter
Elektronen (FSE). (b) EBSD-Mapping im markierten Bereich, die Farbkodierung hängt
von allen drei Euler-Winkeln ab. Die Orientierung der häufigsten Varianten ist direkt
angegeben. Die Bezeichnungen þa14M, þb14M und þc14M beziehen sich auf eine orthorhombisch
genäherte Einheitszelle des modulierten Martensits. Offensichtlich unterscheiden sich Typ
X und Typ Y in der unterschiedlichen Orientierung der b14M-Achse. Für Typ Y ist sie
senkrecht zur Schichtebene, für Typ X in der Schichtebene.
Für diese Untersuchung wurde eine Probenstelle ausgewählt, an der das Typ-X- und das
Typ-Y-Gefüge aneinander grenzen, also eine makroskopische Variantengrenze bilden. Ein
REM-Bild im Kontrast vorwärts gestreuter Elektronen ist in Abb. 6.1(a) dargestellt. In
diesem stark orientierungsabhängigen Kontrast erkennt man deutlich das verzwillingte Ge-
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füge des Typ X. Typ Y weist einen deutlich schwächeren Kontrast auf. Das rote Quadrat
kennzeichnet den mit EBSD untersuchten Oberflächenabschnitt. Dieses EBSD-Mapping
über die X-Y-Grenze hinweg ist in Abb. 6.1(b) dargestellt. Die Orientierung ist eindeutig
farbkodiert. Man erkennt, dass der Hell-Dunkel-Kontrast des Mikroskopiebilds im Mapping
direkt als Farbkontrast wiedergegeben wird.
Insgesamt herrschen vier Orientierungen vor. Die Orientierung dieser vier Varianten ist
als Legende in Abb. 6.1(b) angegeben. Das Typ-Y-Gefüge am oberen Bildrand besteht
demzufolge aus zwei Varianten. Die b14M-Achse beider Varianten zeigt aus der Schichtebene
heraus, und die c14M- bzw. a14M-Achse ist ungefähr entlang der [100]A- oder [010]A-Richtung
orientiert. Aus dem Mapping können Polfiguren separat für Typ X und Y berechnet werden.
Diese sind in Anhang A.4 dargestellt. Dort ist statistisch belegt, dass die beiden Varianten
in Typ Y in einer Zwillingsbeziehung zueinander stehen. Der Zwillingswinkel beträgt (6,7±
0,5)°.
Im unteren Teil des Mappings, wo das Typ X-Gefüge vorliegt, werden wiederum nur zwei
verschiedene Orientierungen beobachtet. In beiden Orientierungen liegt die b14M-Achse
ungefähr in der Schichtebene (Richtung [100]A) und a14M und c14M zeigen abwechselnd aus
der Schicht heraus (Richtung [100]A). Diese Aussage ist auch mit Polfiguren statistisch
belegt (siehe Anhang A.4). Der Zwillingswinkel beträgt hier (7,3 ± 0,5)°.
Die Methode gerät hier an die Auflösungsgrenze, da die Varianten sehr klein sind. Trotz-
dem kann man die Hauptorientierung der einzelnen Richtungen darstellen. Für die Analyse
des Mappings wurde eine orthorhombische Einheitszelle verwendet, unterschiedliche Mo-
dulationsrichtungen kann man also nicht auflösen. Anhand der Orientierungsverteilung im
Mapping (Abb. 6.1) erkennt man, dass die beiden Bereiche, die einen deutlich unterschied-
lichen Orientierungskontrast im BSE-Detektor hatten, tatsächlich eine unterschiedliche
Orientierung haben.
In der Nähe der Makrozwillingsgrenzen ist eine Indizierung nicht möglich, weil die Va-
rianten bei der Bildung der Makrozwillingsgrenze stark verfeinern und deshalb für eine
eindeutige Indizierung zu klein sind. Die Bildung dieser makroskopischen Grenzfläche wird
in Abs. 6.3.4 genauer untersucht. Außerdem ist auch in einem kreisrunden Bereich der
Probe eine Indizierung nicht möglich. Dort liegt eventuell eine dickere Oxidschicht vor.
Die EBSD-Untersuchung bestätigt, dass sich Typ X und Typ Y in der Orientierung der
b14M-Achse unterscheiden. Innerhalb der Varianten konnten die mesoskopischen c14M-a14M-
Zwillingsgrenzen nachgewiesen werden. Es ist nicht möglich a14M-b14M-Grenzen oder gar
Nanozwillinge zu sehen und auch die Modulationsrichtung kann nicht aufgelöst werden.
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In Arbeiten an ähnlichen Schichten wurde dieses Ergebnis im Allgemeinen bestätigt, dort
wurden jedoch nur vereinzelte Probenstellen untersucht, aber kein Mapping durchgeführt
[Yan13].
6.1.2 Integrale Orientierungsbestimmung mit Röntgenbeugung
Mit Röntgenbeugung in Vierkreisgeometrie wurden Polfiguren gemessen, um die Orien-
tierung der Varianten genauer zu bestimmen. In den in Abs. 5.1 diskutierten RSM nimmt
nur ein kleiner Anteil der Martensitvarianten an der Beugung teil, mit EBSD lässt sich die
Orientierung der monoklinen Zelle nicht bestimmen und Varianten, die kleiner als 1 µm
sind, können nicht untersucht werden. Da die Nanozwillinge im modulierten Martensit
deutlich kleiner sind als die Koheränzlänge der Röntgenstrahlen, kann man nur die Orien-
tierung der gemittelten monoklinen Zelle messen. Ziel der folgenden Untersuchung ist es,
zu bestimmen, welche Zwillingsgrenzen sich an der Habitusebene bilden. Zunächst könn-
te man annehmen, dass die c14M-a14M-Zwillingsgrenzen, die an der Oberfläche beobachtet
werden, auch zur Bildung der Habitusebene beitragen. Dies kann aber mit den folgenden
Polfiguren widerlegt werden.
In diesem Abschnitt wird gezeigt, dass sich die beste Übereinstimmung zwischen Experi-
ment und Modell ergibt, wenn man annimmt, dass sich a14M-b14M-Zwillingsgrenzen zwi-
schen den 14M-Varianten bilden. Diese Art der Verzwillingung ist in Abb. 6.2 skizziert.
Es handelt sich um Compound-Zwillingsgrenzen, sie fallen also immer mit fundamenta-
len kristallographischen Ebenen zusammen. Im Fall der a14M-b14M-Zwillinge sind das die
{110}14M-Ebenen. Sie haben demnach die gleiche Orientierung wie die Nanozwillingsgren-
zen. Dadurch kann man eine a14M-b14M-Grenze auch als Stapelfehler der 14M-Struktur
interpretieren.
Die folgenden Untersuchungen werden im Detail an Probe X1 durchgeführt, die an der
Oberfläche zu 90 % die Typ-X-Struktur aufweist. Die gleichen Messungen wurden auch
an der Typ-Y-Probe, die nur zu 12 % Typ X enthält, durchgeführt. In Abs. 6.1.3 wird
diskutiert, wie man Typ X und Typ Y anhand einer Polfigur eindeutig unterscheiden
kann. Darin wird auch gezeigt, dass in den Schichten auch mesoskopische NM-Varianten
vorliegen, die dann zur Unterscheidung genutzt werden können.
Die Polfiguren sind in Abb. 6.3 bis 6.7 dargestellt. Dabei enthalten Abb. 6.3 bis 6.5 die
Polfiguren der fundamentalen {400}-Reflexe. Die Reflexe in diesen Polfiguren sind entwe-
der sehr nahe bei ψ = 0°, wo die Winkelauflösung gering ist, oder bei ψ . 90°, wo die
Streuintensität einer dünnen Schicht verschwindet. Deshalb ist es notwendig, auch Polfi-
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Abbildung 6.2: Beispiele für a14M-b14M-Grenzen an der Habitusebene. Der Minoritäts-
variant wechselt sich mit dem Majoritätsvarianten entlang der Habitusebene ab. Typ X
(a) und Typ Y (b) unterscheiden sich lediglich durch die Orientierung der Habitusebene
relativ zum Substrat. Diese Gefüge lassen sich mit einer gemittelten Einheitszelle mit den
Achsen a∗, b∗ und c∗ beschreiben. Dabei steht c∗ = c14M senkrecht zur Bildebene. Zur
besseren Anschaulichkeit ist der monokline Winkel stark übertrieben dargestellt.
guren der {220}-Ebenen zu messen. Diese zeigen Intensität im Bereich um ψ = 45°, wo
sowohl Winkelauflösung als auch Intensität für die beabsichtigten Untersuchungen ausrei-
chend sind. Abb. 6.3 zeigt die gemessene Intensität in einem Quadranten der (004)14M-
Polfigur, gibt also die Orientierung der c14M-Achse wieder. Da das Substrat eine vierzäh-
lige Symmetrie aufweist, sollten alle anderen Quadranten identisch sein. Dies wurde an
Ni-Mn-Ga-Schichten auf MgO mit der gleichen Epitaxierelation experimentell bestätigt
[Bac13a]. Daneben ist zum Vergleich die mit der phänomenologischen Martensittheorie
berechnete Polfigur angegeben. Dabei wurden a14M-b14M-Zwillinge an der Habitusebene
angenommen. Die Kristallstrukturen von Martensit und Austenit sind durch RSM und
temperaturabhängige Röntgenbeugung bekannt. Der farbkodierte Wert ist dabei die Viel-
fachheit der Varianten pro Intervall bei einer angenommenen Verbreiterung in φ- und ψ-
Richtung (siehe Abs. 4.2). Man erkennt, dass die berechnete und die gemessene Polfigur
qualitativ übereinstimmen. Die gemessene Polfigur zeigt zwei Maxima bei ψ = 3°, φ = 34°
und ψ = 3°, φ = 43°, während die berechnete Polfigur zwei wohldefinierte Maxima um
ψ = 3°, φ = 40° und φ = 50° aufweist. Die gemessene Polfigur ist nicht, wie erwartet,
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Abbildung 6.3: Polfigur der (004)-Ebenen des 14M zeigt die Ausrichtung der c14M-Achse.
(a) Gemessene Intensität mit einer logarithmischen Farbskala. (b) Berechnete Polfigur
unter der Annahme von a14M-b14M-Zwillingsgrenzen an der Phasengrenze.
genau symmetrisch um (110)MgO. Eine Ursache dafür ist, dass der (004)-Reflex auch in
∆ω-Richtung aufgespalten ist (siehe RSM in Abb. 5.1). Wählt man für maximale Inten-
sität eines der beiden Intensitätsmaxima in ω-Richtung aus, so dass ∆ω Ó= 0° ist, dann
führt dies zu einer großen Verdrehung der Polfigur entlang φ. Eine Justierung ist deshalb
nicht einfach möglich. Die Aufspaltung der Polfigur um φ kann man auch anhand der Mor-
phologie der Oberfläche verstehen: Im Typ X erkennt man rhombenförmige Anordnungen
der Zwillingsgrenzen (Abb. 2.11), die einen Winkel von ±6° mit der [100]MgO-Richtung
einschließen. Damit ist eine unterschiedliche Ausrichtung der c14M-Achsen verbunden.
In Abb. 6.4 ist die Polfigur der (040)14M-Ebenen dargestellt. An ihr kann man die Orien-
tierung der b14M-Achse ablesen, wenn sie ungefähr parallel zur Substratnormale ist. Da
mit EBSD gezeigt wurde, dass im Typ X die b14M-Achse hauptsächlich in der Schichtebene
liegt, können nur Minoritätsvarianten des Typ X oder Majoritätsvarianten des Typ Y zu
dieser Polfigur beitragen. Die gemessene Polfigur zeigt ein Maximum bei ψ = 0° und zwei
Nebenmaxima bei ψ ≈ 4° und φ ≈ 0° bzw. φ ≈ 90°.
Die berechnete Polfigur zeigt eine weitestgehend ähnliche Aufspaltung. Besonders die Ne-
benreflexe bei ψ = 4° werden exakt wiedergegeben. Dabei handelt es sich um Reflexe
der Minoritätsvarianten des Typ X. Das ist ein deutlicher Nachweis, dass tatsächlich ei-
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Abbildung 6.4: Die Polfigur der (040)-Ebenen des 14M zeigt die Ausrichtung der b14M-
Achse. (a) Gemessene Intensität mit einer logarithmischen Farbskala. (b) Berechnete Pol-
figur unter der Annahme von a14M-b14M-Zwillingsgrenzen.
ne a14M-b14M-Verzwillingung vorliegt, obwohl diese mit EBSD aufgrund der zu geringen
Ortsauflösung nicht nachgewiesen werden konnte. Der zentrale Reflex, der zu Majoritäts-
varianten des Typ Y gehört, ist aber im Vergleich zur Messung deutlich in kleinere Reflexe
aufgespalten. Diese Aufspaltung wird aufgrund der Vielfachheit der Lösungen der Habitu-
sebenengleichung erwartet. Die Messung kann aufgrund der geringen Winkelauflösung für
ψ → 0 diese Aufspaltung nicht wiedergeben.
In Abb. 6.5 ist die Polfigur für die (400)14M-Ebenen dargestellt und mit der berechneten
Polfigur verglichen. Auch hier ergibt sich eine qualitativ hohe Übereinstimmung. Die a14M-
Achse ist im Typ X in der Hälfte der Varianten ungefähr entlang der Substratnormalen
orientiert. Deshalb wird eine hohe Intensität bei ψ = 3° beobachtet. Die schwache Aufspal-
tung ist wiederum eine Konsequenz der Verzwillingung. Die berechnete Polfigur ist deutlich
stärker aufgespalten, wobei ihr Maximum mit dem berechneten Maximum zusammenfällt.
Eine Ursache für die schwächere Aufspaltung in der Messung könnte sein, dass nicht alle
möglichen Konfigurationen der Habitusebene in der Probe auftreten. Zusätzlich könnte es
sich um ein Messartefakt handeln, da der (400)14M-Reflex auch in ω-Richtung aufgespalten
ist. Je nach Justierung auf dem ω-Kreis verändert sich die gemessene Polfigur deutlich.
79
6 Keimbildung, Wachstum und Gefüge
Abbildung 6.5: Die Polfigur der (400)-Ebenen des 14M zeigt die Ausrichtung der a14M-
Achse. (a) Gemessene Intensität mit einer logarithmischen Farbskala. (b) Berechnete Pol-
figur unter der Annahme von a14M-b14M-Zwillingsgrenzen.
Durch die h00-Polfiguren ist die Orientierung der a14M-b14M-Varianten des modulierten
Martensits im Grunde vollständig beschrieben. Entsprechende Rechnungen wurden auch
unter der Annahme von b14M-c14M- bzw. c14M-a14M-Zwillingsgrenzen durchgeführt, wobei
eine deutlich schlechtere Übereinstimmung zwischen Experiment und Modell als mit den
hier dargestellten a14M-b14M-Zwillingsgrenzen festgestellt wurde. Die große Übereinstim-
mung zwischen Messung und Modell spricht dafür, dass eine wie in Abb. 6.2 skizzierte
a14M-b14M-Verzwillingung an der Habitusebene vorliegt. Das ist die zweite Hierarchieebe-
ne oberhalb der Nanozwillingsgrenzen. Die an der Oberfläche beobachteten mesoskopi-
schen Zwillinge, die üblicherweise als c14M-a14M-Grenzen beschrieben werden, entstehen
erst durch die Kombination von mehreren Phasengrenzen bei der Keimbildung. Dies wird
in Abs. 6.2 beschrieben.
In Ergänzung zu den bisher vorgestellten Polfiguren werden im Folgenden Polfiguren der
{220}-Ebenen diskutiert. Diese haben eine deutlich bessere Winkelauflösung bei gleichzei-
tig hoher Intensität. Außerdem ist die Justierung nicht so empfindlich von ∆ω abhängig.
Damit ist ein besserer Vergleich von Experiment und Modell möglich. Beides ist in den
Abb. 6.6 bis 6.8 dargestellt. In Abb. 6.6 ist eine bei 2θ = 43,0° gemessene Polfigur ge-
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Abbildung 6.6: Polfigur der (220) und (22̄0)-Ebenen des 14M. (a) Gemessene Intensität
mit einer logarithmischen Farbskala. Diese Polfigur fällt mit der 202-NM Polfigur zusam-
men, wodurch zusätzlich Reflexe auftreten. (b) Berechnete Polfigur unter der Annahme
von a14M-b14M-Zwillingsgrenzen. Für eine berechnete Polfigur des NM siehe Abb. 6.9.
zeigt, zu der die (220)14M, (22̄0)14M und (202)NM Ebenen beitragen, die fast die gleichen
Gitterabstände haben.
Die Intensität ist in der Nähe von ψ = 45°, φ = 45° konzentriert, aber vielfach aufgespal-
ten. Lediglich schwache Reflexe werden in der Nähe von ψ = 90°, φ = 0° und φ = 90°
beobachtet. Die Intensität ist aufgrund der Beugungsgeometrie gering.
Die berechnete Polfigur gibt die Aufspaltung nur in der Nähe von ψ = φ = 45° richtig wie-
der. Die zusätzliche Aufspaltung muss von Beugung an makroskopischen NM Varianten
stammen. Dies wird in Abs. 6.1.3 diskutiert. Zusätzliche Abweichungen können dadurch
entstehen, dass die Polfiguren bei Raumtemperatur deutlich unterhalb der Umwandlungs-
temperatur gemessen wurden. Die thermische Ausdehnung der Schicht relativ zum Sub-
strat (siehe Abb. 5.8) führt zu Änderungen der Variantenorientierung, die vom Konzept
der invarianten Ebene nicht erfasst werden.
Eine aufgespaltene Polfigur wird auch für die (202)14M-Ebenen gemessen (Abb. 6.7). Man
erkennt drei starke Reflexe bei ψ = 40°, ψ = 45° und ψ = 52°, die alle bei φ = 45° liegen.
Der zentrale Reflex hat noch vier deutlich schwächere Nebenreflexe. Die gerechnete Polfigur
gibt diese Aufspaltung richtig wieder. Die Intensität der zusätzlichen Reflexe bei φ Ó= 45°
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Abbildung 6.7: Die Polfigur der (202)-Ebenen des 14M. (a) zeigt die gemessene Intensität
mit einer logarithmischen Farbskala aufgetragen, in (b) zeigt die berechnete Reflexdichte-
verteilung.
wird aber überschätzt. Ein Grund dafür könnte sein, dass die Modellierungsmethode alle
Varianten als gleich groß annimmt.
Schließlich ist in Abb. 6.8 die Polfigur der (022)14M-Ebenen gezeigt. In der Messung wer-
den eine Gruppe aus elf Reflexen in der Nähe von φ = ψ = 45° und zwei weitere Reflexe
geringerer Intensität bei ψ = 85°, φ = 0° bzw. ψ = 85°, φ = 90° beobachtet. Die Reflexe
werden vom Modell nur teilweise wiedergegeben. Drei der elf gemessenen Reflexe liegen bei
φ = 45° und werden vom Modell nicht erfasst. Eine Ursache dafür könnte die Verzerrung
der Probe beim Abkühlen auf Raumtemperatur sein oder dass in dieser sehr dicken Probe
die feste Orientierungsbeziehung zwischen der Schicht und dem Substrat vor allem an der
Oberfläche nicht mehr gegeben ist. Ein prinzipielles Problem ist die Variabilität der Git-
terkonstanten, die in jedem Varianten, abhängig von dessen elastischen Randbedingungen,
verschieden sein könnten.
6.1.3 Identifikation von Typ X und Typ Y anhand
mesoskopischer NM-Varianten
Der grundsätzliche Unterschied zwischen Typ X und Typ Y ist, dass in Typ X die b14M-
Achse der Majoritätsvarianten in der Schichtebene liegt, während sie bei Typ Y aus der
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Abbildung 6.8: Die Polfigur der (022)-Ebenen des 14M zeigt die Ausrichtung der von
b14M und c14M aufgespannten Ebene. (a) Gemessene Intensität mit einer logarithmischen
Farbskala. (b) Berechnete Polfigur unter der Annahme von a14M-b14M-Zwillingsgrenzen.
Schichtebene heraus zeigt. Im Modell der a14M-b14M-verzwillingten Habitusebene (Abb.
6.2) ist zu erkennen, dass es durch die a14M-b14M-Zwillingsgrenzen auch im Typ X einen
kleinen Anteil von Varianten gibt, für die b14M aus der Schichtebene herauszeigt, und im
Typ Y einen Teil gibt, für den b14M in der Schichtebene liegt.
Grundsätzlich sollte eine Unterscheidung anhand der (040)14M Polfigur möglich sein. Für
Typ X sollte sie geringe Intensität bei ψ = 0° und hohe Intensität bei ψ = 90° zeigen, für
Typ Y sollte sie eine hohe Intensität bei ψ = 0° zeigen. Eine Texturmessung liefert aber
keine zuverlässigen Intensitätsdaten, wenn ψ sich 90 ° nähert. Problematisch ist hierbei,
dass auch in Typ X Minoritätsvarianten existieren, deren b14M-Achse aus der Schicht her-
auszeigt. Tatsächlich besteht aber eine Korrelation zwischen dem Intensitätsverhältnis des
(040)14M und des (004)14M-Reflexes und dem Volumenanteil der Gefüge (siehe Abs. 3.8).
Diese Unterscheidung kann aber nur im vollständigen martensitischen Zustand gemacht
werden, da der (040)14M-Reflex fast genau dem (400)A-Reflex der Austenitphase entspricht.
Man kann die Orientierung anhand einer (220)14M-Polfigur unterscheiden. Damit vermisst
man die Orientierung der a14M- und der b14M-Achse. Da die Orientierung der Habitusebene
und der Zwillingswinkel die Variantenorientierung bestimmt, ist nur eine Unterscheidung
im Vergleich mit den aus der WLR-Theorie berechneten Reflexpositionen sinnvoll.
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Eine Messung der (220)14M-Polfigur ist in Abb. 6.9 einmal für eine Typ-X-reiche Probe
und zum anderen für eine Typ-Y-reiche Probe dargestellt. Darunter sind die berechneten
Reflexe für ein reines Typ-X- und eine reines Typ-Y-Gefüge gezeigt. Bei der Berechnung
wurden die unterschiedlichen Gitterkonstanten der beiden Proben beachtet. Es fällt auf,
dass sich die Modelle zum einen nicht sehr stark unterscheiden und sie zum anderen die
gemessenene Polfiguren nicht vollständig beschreiben. Besonders außen liegende Reflexe
werden durch das Modell der (220)14M-Polfigur nicht erfasst. Zur Erklärung der Polfigur
und zur Unterscheidung des Typ-X- und des Typ-Y-Gefüges muss man auch den zusätz-
lichen Beitrag von mesoskopischen NM-Varianten beachten. Diese entstehen durch einen
Vergröberungsprozess aus den 14M-Varianten und stehen deshalb in einer festen Orientie-
rungsbeziehung zu den Varianten des 14M [Kau11, Nie12b]. Die (202)NM-Polfigur überlappt
mit der (220)14M-Polfigur, da beide Ebenenscharen beinahe die gleichen Abstände haben.
Die berechneten Polfiguren für die mesoskopischen NM-Varianten sind in Abb. 6.9(e, f)
dargestellt. Bei der Berechnung wurde auch Typ X und Typ Y unterschieden. In einem
aus Typ X vergröberten Gefüge kommen Zwillingsgrenzen zwischen allen drei tetragona-
len Varianten vor. Bei einem aus Typ Y abgeleiteten Gefüge kommen nur Zwillingsgrenzen
zwischen den tetragonalen Varianten 1 und 3 bzw. 2 und 3 vor (siehe 4.1.1). Deswegen un-
terscheiden sich die Polfiguren. Am deutlichsten ist der Unterschied bei den Nebenreflexen,
die nicht mit 14M-Reflexen überlappen. Die berechneten (202)NM-Polfiguren sind qualita-
tiv den gemessenen Polfiguren deutlich ähnlicher als die berechneten 14M-Polfiguren. Da
es im Typ-X-Gefüge mehr verschiedene Zwillingsgrenzen gibt, beobachtet man insgesamt
vier Satellitenreflexe. Zwei davon treten für Typ Y nicht auf (mit Pfeilen markiert in Abb.
6.9(e)). Damit kann man die beiden Gefüge unterscheiden. Voraussetzung ist dabei, dass
eine Vergröberung stattgefunden hat. Das ist für die meisten dicken Schichten der Fall.
Eine quantitative Bestimmung des Typ-X- und des Typ-Y-Anteils ist mit dieser Methode
aber nicht möglich, da die Vergröberung nicht notwendigerweise in beiden Gefügen gleich
häufig auftritt.
Man kann also davon ausgehen, dass wenigstens ein Teil der Schicht mesoskopische NM-
Varianten enthält. Gleichzeitig wurde in Abs. 5.3 gezeigt, dass die Überstrukturreflexe auf
eine nanoverzwillingte Struktur schließen lassen. Beide Gefüge koexistieren also in einer
Probe. Außerdem kann man auch Intensität in den 14M-Polfiguren messen, die nicht mit
einer NM-Polfigur überlappen. Da sich die NM-Reflexe mit einem Modell der Habitusebene
erklären lassen, stehen sie also auch in einer festen Orientierungsrelation zu den a14M-
b14M-verzwillingten Varianten des 14M. Aus den vorliegenden Messungen kann man also
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Abbildung 6.9: Vergrößerung der (220)14M-Polfigur für Proben X1 und Y im Vergleich
mit dem Modell des Typ X (Abb. 6.2(a)) bzw. Typ Y (Abb. 6.2(b)) und mit dem Modell
der nanoverzwillingten Habitusebene. Die Pfeile in (e) kennzeichnen die nur für Typ X
auftretenden Reflexe.
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schließen, dass die Habitusebene von NM-Varianten gebildet wird, die teilweise so klein
sind, dass sie wie eine modulierte Struktur erscheinen (adaptiver Martensit) und an anderer
Stelle so groß, dass sie einzeln als tetragonale Strukturen zur Beugung beitragen. Dies
bestätigt die Ergebnisse von Kaufmann et al. [Kau10], wo ähnliche Schichten untersucht
wurden. Die hier dargestellten Ergebnisse gehen noch darüber hinaus, da hier die Polfiguren
sowohl für den modulierten als auch für den nichtmodulierten Martensit mit der WLR-
Theorie berechnet wurden und mit den gemessenen in guter Übereinstimmung sind.
6.2 Geometrisches Modell des martensitischen Keims
und seiner Wachstumsmodi
Bis zu diesem Punkt wurden die Habitusebenen getrennt betrachtet und die verschiedenen
Zwillingsmodelle an den Habitusebenen diskutiert. Im Folgenden werden Anordnungen von
diesen Phasengrenzen betrachtet, die aufgrund der Symmetrie der Ausgangsphase möglich
sind. Das führt zu einem Modell des martensitischen Keimes, der vollständig von Phasen-
grenzen oder Probenoberflächen umgeben sein muss. Die Beschreibung ist größtenteils geo-
metrisch, die Randbedingungen sind, dass der Keim geschlossen sein muss und dass seine
Grenzflächen Habitusebenen sein müssen. Thermodynamische und kinetische Argumente
werden dann im nächsten Abschnitt beim Vergleich des Modells mit den beobachteten
martensitischen Keimen und deren Wachstumsstadien betrachtet.
6.2.1 Martensitischer Keim
In Abs. 6.1.2 wurde anhand von Polfigurmessungen gezeigt, dass der Martensit an der Ha-
bitusebene aus einem nanoverzwillingten Gefüge von NM-Varianten besteht. Dieses Gefüge
kann auch als a14M-b14M-verzwillingter 14M-Martensit beschrieben werden (Abb. 6.2). Da-
bei heißt der Variant mit dem größeren Volumenanteil Majoritätsvariant und der Variant
mit dem kleineren Volumenanteil Minoritätsvariant. Im Folgenden wird dieses Gefüge als
ein nach außen hin homogener, martensitischer Variant mit monokliner Symmetrie be-
trachtet. In den vorherigen Röntgenbeugungsexperimenten konnte also die Orientierung
der Majoritäts- und der Minoritätsvarianten durch Verwendung der Gittervektoren þa14M,
þb14M und þc14M beschrieben werden. Da der Majoritätsvariant groß gegenüber dem Mi-
noritätsvarianten ist, kann die Orientierung dieser mesoskopischen Varianten qualitativ
einfach durch die Orientierung des Majoritätsvarianten beschrieben werden. Das Gefüge
selbst wird deshalb in diesem Abschnitt vereinfacht durch die Vektoren þa∗, þb∗, þc ∗ des
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Makrovarianten beschrieben, was eine Mittelung über Majoritäts- und Minoritätsvariant
darstellt (siehe Abb. 6.2). Dies ist sinnvoll, da in den Abbildungen im Rasterelektronenmi-
kroskop (Abs. 6.3.1) nur der Makrovariant aufgelöst werden kann. Die phänomenologische
Martensittheorie kann das Gefüge auf beiden Ebenen beschreiben.
Die Orientierung einer Habitusebene ist in Abb. 6.10(a) dargestellt. Sie weicht um einen
kleinen Winkel von der (01̄1)A-Ebene ab. Dadurch ist sie nicht parallel zur [100]A oder
[011]A-Richtung. Die a∗-Achse liegt ungefähr parallel zu [01̄1]A, die b∗-Achse parallel zu
[100]A und die c∗-Achse bei [01̄0]A.
Durch Spiegelung dieser Habitusebene an einer oder hintereinander an mehreren der Ebe-
nen (011)A, (100)A und (01̄1)A können sieben weitere Habitusebenen erzeugt werden, die
ebenfalls beinahe parallel zur (01̄1)-Ebene sind. Sie sind zur ersten äquivalent, weil diese
Ebenen Spiegelebenen im Austenit und damit ebenfalls Lösungen der Habitusebenenglei-
chung sind. Sie sind aber nicht identisch, da die Habitusebenen von den {110}-Ebenen
abweichen. Diese insgesamt acht Habitusebenen können somit ein Volumen, den marten-
sitischen Keim, einschließen, der dann aus acht mesoskopischen Varianten besteht. Der
einfachste Fall, dass alle acht Varianten gleich groß sind, ist in Abb. 6.10(b) dargestellt.
Die acht Varianten werden in dieser Arbeit als A, B, C, D und A’, B’, C’ und D’ be-
zeichnet. Dabei sind A und A’, B und B’ usw. paarweise identisch, nur die Normalen der
Habitusebenen sind antiparallel zueinander.
Der Keim hat die Form eines lang gezogenen Oktaeders und wird wegen der äußeren
Ähnlichkeit zu einem geschliffenen Diamantkristall deshalb in dieser Arbeit als „Diamant“
bezeichnet. Durch die kleinen Winkel α∗ und β∗ ergibt sich ein Verhältnis zwischen der
langen, mittleren und kurzen Achse in der Größenordnung von 50 zu 10 zu 1 (Berechnung
siehe Abs. 6.3.3). Der Keim ist also noch deutlich länger und flacher als in Abb. 6.10
dargestellt.
Da alle Varianten durch eine oder mehrere Spiegelungen an den Spiegelebenen des Auste-
nits ineinander überführbar sind, haben sie keine beliebige Orientierung zueinander, son-
dern stehen in einer Zwillingsbeziehung oder sind identisch.
Der martensitische Keim enthält deshalb Zwillingsgrenzen zwischen den mesoskopischen
Varianten. Diese werden im Folgenden mesoskopische Zwillingsgrenzen genannt, um sie
von den Nanozwillingsgrenzen und den a14M-b14M-Zwillingsgrenzen zu unterscheiden. Die
Grenzen sind in Abb. 6.10(b,c) farbig dargestellt. Da die mesoskopischen Varianten, die
durch die Gittervektoren þa∗,þb∗ und þc ∗ beschrieben werden, im Allgemeinen auch monokline
Symmetrie besitzen, kann man auf sie weiterhin den Formalismus anwenden, der für eine
87
6 Keimbildung, Wachstum und Gefüge
Abbildung 6.10: Diamantförmiger Keim. (a) Orientierung einer Habitusebene, die zwi-
schen Punkten auf den Kristallachsen [011], [01̄1] und [100] des Austenits aufgespannt
wird. Die Vektoren þa∗, þb∗ und þc ∗ beziehen sich auf die Einheitszelle des mesoskopischen
Varianten (siehe Abb. 6.2). (b) Dreidimensionale Darstellung des Modells des martensiti-
schen Keimes in einer möglichen Orientierung in Kantendarstellung (links), aufgeschnitten
mit vier von acht Habitusebenen (Mitte) und seine internen Grenzflächen (rechts). Er wird
von acht Habitusebenenvarianten (A, ..., D, A’, ..., D’) gebildet. (c) Art und Orientierung
der drei verschieden orientierten mesoskopischen Zwillingsgrenzen zwischen den Habitu-
sebenenvarianten.
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martensitische Umwandlung von einer kubischen zu einer monoklinen Symmetrie definiert
wurde. Insbesondere gibt es auch zwischen diesen mesoskopischen Varianten besondere
Zwillingsgrenzen wie Modulations- und Typ-II-Grenzen.
Im Keim sind z. B. A und B durch eine Grenzfläche verbunden. Die Spiegelebene zwischen
ihnen ist die (01̄1)A-Ebene. Es handelt sich um eine c∗-a∗-Typ-I-Zwillingsgrenze.
A und D sind durch eine (100)A-Spiegelebene getrennt. Es handelt sich also um eine Gren-
ze, die die Richtung der b∗-Achse invertiert. Dadurch wechselt die Modulationsrichtung,
deshalb handelt es sich um eine Modulationsgrenze. A und A’ sind durch die (01̄1)-
Spiegelebene getrennt. Dadurch wird die Richtung der a∗- und der c∗-Achse gespiegelt,
während die b∗-Achse konstant bleibt, da sie in der Spiegelebene liegt. Das ist ebenfalls
eine c∗-a∗-Typ-I-Zwillingsgrenze. Die Art der Zwillingsbeziehung zwischen allen acht me-
soskopischen Varianten ist paarweise in Anhang A.5 in Tab. A.3 aufgetragen.
Die meisten dieser Grenzen treten nicht im Keim, sondern durch die Geometrie des Keims
erst nach einem Wachstum oder gar nicht auf. In Abs. 6.3.1.1 wird experimentell nach-
gewiesen, dass dieser Keim nur zu Beginn der martensitischen Umwandlung, aber nicht
mehr im endgültigen Gefüge beobachtet wird. Deshalb müssen weitere Wachstumsschritte
erfolgen.
6.2.2 Wachstumsmodi
Im Folgenden soll dargestellt werden, wie der ursprüngliche, diamantförmige Keim durch
Bewegung seiner Grenzflächen in den Austenit hinein wachsen kann. Als Randbedingung
gilt weiterhin, dass der Martensit vollständig von kompatiblen Grenzflächen umschlossen
sein muss. Jede andere Grenze würde eine sehr hohe zusätzliche Energie erfordern. Also
sind nur bestimmte Wachstumsmodi zugelassen, bei denen sich die Grenzflächen kollektiv
bewegen müssen.
Ein möglicher Wachstumsmodus ist das homogene Wachsen des Keimes. Dabei bewegen
sich alle Habitusebenen entlang ihrer Normalen vom Mittelpunkt des Keims weg. Da die
phänomenologische Martensittheorie skalenfrei ist, wäre theoretisch jede Größe des Keims
zulässig. Ein unteres Limit für seine Größe ergibt sich aus der Balance zwischen der beim
Wachstum gewonnenen Volumenenergie und der von der Größe und Form abhängigen
Grenzflächenenergie (siehe auch Abs. 2.3). Dabei sind auch die inneren Grenzflächen zu
beachten. Bei diesem Wachstum ändert der Keim seine geometrische Form nicht. In endli-
chen Proben wird dieses Wachstum zudem durch externe Grenzflächen, wie Korngrenzen,
bzw. in Dünnschichtsystemen durch die Grenze zum Substrat gestoppt.
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Abbildung 6.11: Wachstumsmodi in dreidimensionaler Darstellung der Kanten
(links), aufgeschnitten (Mitte) und mit den internen Grenzflächen (rechts) (a) Erster
Parallelogramm-Wachstumsmodus des martensitischen Keims in [001]A-Richtung. Es bil-
det sich zwischen den wachsenden Varianten B und D eine Typ-II-Zwillingsgrenze. (b)
Zweiter Parallelogramm-Wachstumsmodus in [01̄1]A-Richtung. Es bildet sich eine neue
Modulationsgrenze z. B. zwischen den Varianten B und C’.
Weitere Wachstumsmodi sind asymmetrisch, einige Varianten behalten ihre Größe bei,
während andere wachsen. Weil die Randbedingungen an die Phasengrenzen die gleichen
bleiben, muss das Wachstum mehrerer Varianten kollektiv erfolgen.
Ein solcher asymmetrischer Wachstumsmodus ist in Abb. 6.11(a) dargestellt. Hier sind im
Vergleich zum Keim die Varianten B, D, B’ und D’ gewachsen, während A, C, A’ und
C’ ihre Größe beibehalten haben. Die Orientierung der Phasengrenzen und der internen
Grenzflächen bleibt dabei erhalten und damit auch die Symmetriebeziehung zwischen den
Varianten. Der Keim ist ungefähr (bis auf einen kleinen Winkel β∗) entlang der [100]-
Richtung gewachsen.
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Betrachtet man einen Querschnitt des Keims in der (011)A-Ebene, erkennt man ein Par-
allelogramm (grün umrandet in Abb. 6.11(a)), deshalb wird dieser Wachstumsmodus als
Parallelogramm-Wachstumsmodus bezeichnet. Die Varianten D und B bzw. D’ und B’, die
vorher an einer Linie entlang der [011]A-Richtung aneinander gestoßen sind, bilden eine
neue Grenzfläche, die in Abb. 6.11 gelb markiert ist. An dieser Grenze tauschen die a∗-
und die c∗-Achse die Richtung und die b∗-Achse wird invertiert (vgl. Tab. A.3). Deshalb
handelt es sich um eine c∗-a∗-Typ-II-Grenze. Diese Grenzen sind im Ni-Mn-Ga-Einkristall
schon durch sehr geringe mechanische Spannungen in der Größenordnung von 0,1 MPa oder
geringe Magnetfelder in der Größenordnung von 0,1 T beweglich [Str11a, Hec14]. Anstelle
von D und B hätten auch A und C wachsen können. Dadurch hätte sich nur die Wachs-
tumsrichtung um den Winkel 2β∗ geändert. Eine Konsequenz der Symmetriebrechung bei
der martensitischen Umwandlung ist demnach, dass zwei unterschiedliche Wachstumsrich-
tungen möglich sind, die miteinander nur einen kleinen Winkel einschließen.
Ein weiteres Argument für den Übergang in den gerade beschriebenen Wachstumsmodus
erhält man aus Finite-Elemente-Rechnungen (FEM) von H. Seiner [Fäh13, Sei15]. Dort
wurde gezeigt, dass durch Volumenänderung bei der martensitischen Umwandlung in ei-
nem zweidimensionalen Keimmodell im Bereich des Zentrums ein lokales Maximum des
hydrostatischen Drucks herrscht. Durch den Parallelogramm-Modus kann das System die-
sem ausweichen und durch eine leichte Asymmetrie diesen Druck auf zwei deutlich kleinere
Maxima verteilen und so seine elastische Energie reduzieren.
Im Rahmen dieses geometrischen Keimmodells ist auch ein anderer Parallelogramm-Modus
möglich, der in Abb. 6.11(b) dargestellt ist. Dabei würden die Varianten B’, B, C und C’
wachsen und die übrigen Varianten A, A’, D und D’ ihre Größe beibehalten. Dadurch
entsteht ein in die [011]A-Richtung ausgedehntes Parallelogramm, wie man in einem Quer-
schnitt entlang der (100)A-Grenze erkennt (rot umrandet in Abb. 6.11(b)). Im Inneren
dieses Parallelogramms entstehen dann neue Grenzflächen zwischen A’ und B bzw. C und
D’. Dort wird die Richtung der a∗-Achse invertiert, was zu einer Änderung der Modula-
tionsrichtung führt. Deshalb handelt es sich um eine Modulationsgrenze. Es hätten auch
die Varianten A, A’, D und D’ wachsen können, dann wäre das Parallelogramm in eine
um den kleinen Winkel 2α∗ abweichende Richtung gewachsen. In diesem Wachstumsmo-
dus ist der Keim aber schon sehr lang und spitz. Da im Experiment nur zweidimensionale
Schnitte zugänglich sind, ist es schwer, zwischen einem sehr langen spitzen (gleichseitigen)
Diamanten und einem langen (ungleichseitigen) Parallelogramm zu unterscheiden.
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Rein geometrisch wäre auch eine Kombination aus beiden Parallelogramm-Wachstumsmodi
denkbar. In Anhang A.8 wird gezeigt, dass dieses Doppelparallelogramm aber nicht kom-
patibel ist, also nicht mehr zu einem selbst-akkomodierten Gefüge führt.
In diesem Abschnitt wurde, ausgehend von einer einzelnen Habitusebene, durch Spiegelung
an den Symmetrieebenen des Austenits, ein martensitischer Keim von der Form eines
langgezogenen Oktaeders erzeugt. Durch die Randbedingungen, dass der Keim geschlossen
sein muss und alle seine Grenzflächen Habitusebenen sind, kann der Keim nur entlang
bestimmter kristallographischer Richtungen wachsen.
6.3 Ablauf von Nukleation und Wachstum und
Orientierung der Phasengrenzen
In diesem Abschnitt wird das Entstehen der martensitischen Phase in-situ im REM beob-
achtet und mit dem geometrischen Modell des martensitischen Keims und seiner Wachs-
tumsstadien verglichen. Dadurch kann der Unterschied zwischen dem Typ-X- und dem
Typ-Y-Gefüge und das Entstehen der nächsthöheren Hierarchie von Zwillingsgrenzen, den
makroskopischen Zwillingsgrenzen, beschrieben werden. Außerdem ergibt sich ein Modell
für die Schichtdickenabhängigkeit der Zwillingsgrenzenperiodizität.
6.3.1 Temperaturabhängige Mikroskopie während der
martensitischen Umwandlung
Hier werden die Mikroskopieergebnisse vorgestellt und mit den Wachstumsmodi des Keims
verglichen.
6.3.1.1 Typ X
Es wurde Probe X1 ausgewählt, die bei Raumtemperatur hauptsächlich das Typ-X-Gefüge
zeigt. Die Magnetisierung im kleinen Magnetfeld fällt beim Abkühlen unter MS stark ab
(Abb. 3.4). Dieses magnetische Verhalten deutet auf eine Phasenumwandlung erster Ord-
nung zwischen zwei Strukturen mit unterschiedlicher magnetokristalliner Anisotropie hin.
Diese Probe wurde bei verschiedenen Temperaturen im REM untersucht (Abb. 6.12). Zu-
erst wurde die Probe dabei auf 350 K geheizt, um sie vollständig in den Austenit um-
zuwandeln. Dann wurde die Temperatur auf 343 K verringert (Abb. 6.12(a)). Bei dieser
Temperatur ist auf der Probenoberfläche kein martensitisches Gefüge zu erkennen, sie be-
findet sich noch vollständig in der austenitischen Phase. Jeglicher Kontrast stammt also
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Abbildung 6.12: Temperaturserie von rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen (a)
im Austenit, (b-e) während der martensitischen Umwandlung und von der vollständig
martensitischen Probe (f).
vom Probenwachstum und von späteren Einflüssen der Umgebung auf die Oberfläche (z. B.
Oxidation). Beim weiteren Abkühlen auf 341 K erscheinen Streifen sowohl parallel zu einer
Bilddiagonalen als auch parallel zu den vertikalen Bildrändern. Der größte Teil der Pro-
benoberfläche ist aber noch unverändert. Bei den Streifen handelt es sich um Spuren der
martensitischen Keime. Sie sind gleichmäßig über den abgebildeten Probenbereich verteilt.
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Die Streifen entlang der Bilddiagonalen sind martensitische Keime, die mit ihrer langen
Achse entlang [010]A orientiert sind. Diese wachsen später zum Typ-X-Gefüge zusammen,
deshalb werden sie im Folgenden Typ-X-Keime genannt. Die vertikalen Streifen am rechten
Bildrand sind parallel zur [110]A-Richtung. Dies sind die Keime des Typ-Y-Gefüges.
Eine Stelle mit Typ-X-Keimen wurde ausgewählt und bei höherer Vergrößerung abgebildet
(Abb. 6.12(c)). Der kleinste erkennbare martensitische Bereich, der vollständig vom Aus-
tenit umschlossen ist, befindet sich in der Bildmitte. Er hat die Form eines länglichen Dra-
chenvierecks. Dies entspricht der Schnittfläche des hypothetischen martensitischen Keims
(Abb. 6.10) mit der Oberfläche. Rechts daneben ist ein längliches Parallelogramm zu er-
kennen. Seine Spitzen schließen etwa den gleichen Winkel ein wie im Drachenviereck, es
ist aber entlang der [010]-Richtung deutlich länger und etwas breiter und hat dadurch eine
deutlich größere Fläche. Das Drachenviereck ist also möglicherweise der eigentliche Keim
und das Parallelogramm ein späteres Wachstumsstadium.
Beim weiteren Abkühlen der Probe um nur 1 K auf 340 K vergrößert sich der Anteil des
Martensits an der Probenoberfläche deutlich. Der Drachenvierecks-Keim hat seine geo-
metrische Form beibehalten, ist dabei aber sowohl in der Länge als auch in der Breite
gewachsen. Auch das benachbarte Parallelogramm ist größer geworden, aber nur in der
Länge und nicht in der Breite. Außerdem sind viele neue Parallelogramme hinzugekom-
men. Sie alle haben ihre lange Achse parallel zur [010]A-Richtung. Außerdem erscheinen
neue martensitische Strukturen nahe bei bereits existierenden. Das spricht dafür, dass
bereits existierender Martensit einen Einfluss auf den umgebenden Austenit hat.
Eine weitere Aufnahme bei 334 K zeigt, dass die Oberfläche fast vollständig martensitisch
ist. Der Drachenviereckkeim, der in den Bildern (c) und (d) deutlich zu sehen war, ist jetzt
nicht mehr zu erkennen. Da die gesamte Oberfläche aus den Parallelogramm-Strukturen
zusammengesetzt ist, muss auch er in den ersten Parallelogramm-Wachstumsmodus über-
gegangen sein. Durch Abkühlen auf 333 K wandelt auch der verbliebene Austenit in Mar-
tensit um. Der Bereich liegt nun vollständig im Typ-X-Gefüge vor.
Zur Veranschaulichung des homogenen Wachstums eines einzelnen Drachenviereck-Keims
sind zwei Bilder aus einer anderen Temperaturserie an der gleichen Probe in Abb. 6.13 dar-
gestellt. Ein einzelner Nukleus des Martensits umgeben vom Austenit bei 341 K ist in Abb.
6.13(a) dargestellt. Er ist annähernd ein Drachenviereck mit einer Länge von 5 µm und ei-
ner Breite von 0,5 µm. Die Messunsicherheit beträgt etwa 0,1 µm. Die Winkel zwischen der
Hauptachse und den Oberflächenspuren der Grenzfläche (siehe Skizze Abb. 6.13(c)) betra-
gen also ungefähr 6°. Geht man davon aus, dass der Keim in diesem Stadium das Substrat
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Abbildung 6.13: (a) Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme eines annähernd rau-
tenförmigen Keims des Martensits umgeben von Austenit bei 341 K. Dies ist das erste
Wachstumsstadium des Typ-X-Gefüges. (b) Derselbe Keim bei 340 K ist homogen gewach-
sen. (c) Skizze des Keimes und seiner inneren Struktur. Der Keim ist von Habitusebenen
( ) zum Austenit hin abgegrenzt. Die martensitischen Varianten im Inneren sind durch
c∗-a∗-Typ-I-Zwillingsgrenzen ( ), c∗-a∗-Typ-II-Zwillingsgrenzen ( ) und Modula-
tionsgrenzen ( ) voneinander getrennt. b und l bezeichnen Breite und Länge; die αi
sind die charakteristischen Winkel des Keimes an der Oberfläche.
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gerade in einem Punkt berührt und seine Hauptachse entlang der [101]-Richtung orientiert
ist, so beträgt seine Tiefe etwa 7 µm. Damit hat er ein scheinbares Aspektverhältnis von
nur 14 zu 10 zu 1. Das ist vor allem in Richtung des Substrats deutlich geringer ist als
das in Abs. 6.3.3 aus der phänomenologischen Martensittheorie berechnete Aspektverhält-
nis. Wahrscheinlich erfolgt nach dem Berühren des Substrats auch ein Dickenwachstum,
wodurch das Aspektverhältnis zwischen der langen und der kurzen Achse unterschätzt
wird.
Nach leichter Abkühlung um 3 K auf 338 K ist er auf eine Länge von 7,5 µm und eine Breite
von 0,7 µm gewachsen und hat dabei im Rahmen der Messgenauigkeit sein Aspektverhältnis
von 10 zu 1 zwischen der kurzen und der mittleren Achse beibehalten.
Betrachtet man das Zentrum des Drachenviereckkeims genauer, so erkennt man, dass sich
die stumpfen Ecken nicht genau gegenüberliegen. Die Spur des Keims ist also kein Dra-
chenviereck mehr, sondern ein Parallelogramm. Ein Modell seiner inneren Struktur ist in
Abb. 6.13(c) dargestellt.
Die Keimbildung und das Wachstum wurden auch mit temperaturabhängiger Rasterkraft-
mikroskopie (AFM) untersucht (Abb. 6.14). Dafür wurde Probe X2 ausgewählt, die bei
Raumtemperatur hauptsächlich Typ-X-Gefüge aufweist und annähernd die gleiche Struk-
tur und die gleichen Umwandlungstemperaturen wie X1 hat. Nach dem Überhitzen in den
Austenit wurde die Probe auf 321 K abgekühlt. Dabei wird noch kein eindeutiges Oberflä-
chenprofil beobachtet. Bei einer weiteren Abkühlung auf 320,5 K entsteht ein diamantför-
miger Nukleus und ein Parallelogramm. Der Unterschied in der Umwandlungstemperatur
im Vergleich zu den temperaturabhängigen Messungen ergibt sich aus der großen Mes-
sunsicherheit der absoluten Temperatur im Heizaufbau für das AFM. Ein Profil der Höhe
senkrecht zur langen Achse der Keime ist in Abb. 6.14(d) aufgetragen. Man erkennt, dass
die Keime in diesem Stadium um etwa 3 nm aus dem Austenit herausragen, aber im Inne-
ren keinen Höhenkontrast aufweisen. In diesem Stadium haben die Keime wahrscheinlich
noch nicht das Substrat erreicht. Außerdem deutet das Plateau anstelle einer Spitze darauf
hin, dass sich zwischen den Habitusebenen, die den Keim begrenzen, noch keine scharfe
Zwillingsgrenzfläche gebildet hat, sondern vielmehr ein gestörter Bereich vorliegt, der nicht
mit dem geometrischen Modell erfasst werden kann. Beim weiteren Abkühlen auf 320 K (c)
wandelt der diamantförmige Keim in ein Parallelogramm um, und ein neues, dazu paralle-
les Parallelogramm erscheint. In Abb. 6.14(d) ist der Höhenkontrast entlang des gleichen
Profils wie in Abb. 6.14(a, b und c) aufgetragen. Die absolute Höhe H des mittleren Par-
allelogramms hat sich deutlich erhöht und beträgt etwa 13 nm. Zudem hat der Keim kein
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Abbildung 6.14: (a) AFM-Aufnahme der Probenoberfläche im austenitischen Zustand
kurz vor Beginn der Umwandlung. (b) Der diamantförmige Keim und das Parallelogramm
erzeugen einen schwachen Höhenkontrast. (c) Beim weiteren Abkühlen wachsen die Keime
in die Höhe und in die Breite (d) Darstellung der Höhe z entlang der in (a) bis (c) mar-
kierten Profile. Die maximale Höhe des mittleren Parallelogramms ist mit H bezeichnet.
flaches Höhenplateau mehr, sondern ist vielmehr spitz. Außerdem hat sich der Abstand
zwischen den Parallelogrammen reduziert. In diesem Stadium berührt der Martensit wahr-
scheinlich das Substrat, wo er keine kompatible Grenzfläche bilden kann (Abb. 6.25). Das
Breitenwachstum der Keime und die Bildung der Grenzfläche zum Substrat werden in Abs.
6.4 beschrieben.
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Die aus dem geometrischen Modell des Keimes abgeleiteten Wachstumsstadien des Typ-
X-Gefüges sind in Abb. 6.15 dargestellt. Im Keimstadium (a) befindet sich der Diamant
an der Oberfläche. Es sind daher nur vier Phasengrenzflächen und zwei Zwillingsgrenzen
nötig, so dass im Vergleich zur Keimbildung im Volumen auf viele energetisch ungünstige
Grenzflächen und eine elastische Verzerrung des umgebenden Materials verzichtet werden
kann. Somit kann man die Keimbildung in Schichten als heterogene Keimbildung betrach-
ten, die unter der Oberfläche jedoch der Volumengeometrie unterworfen ist. In Abb. 6.15(a)
ist das theoretische Keimmodell als Ganzes dargestellt, martensitische Varianten existieren
allerdings nur unter der Oberfläche. An der Oberfläche sollten deshalb die Varianten A bis
D beobachtet werden. Ein Querschnitt entlang des kurzen Mittelgrats würde die Varian-
ten A und B enthalten. Dieses Stadium entspricht größtenteils dem Zustand des Keimes
in Abb. 6.13(a). Er berührt das Substrat wahrscheinlich noch nicht. Der Keim kann ho-
mogen wachsen, indem sich die Habitusebenen entlang ihrer Normalen verschieben, bis
der Keim am Substrat anstößt. Bis dahin ändert sich nur seine Größe, aber seine Form
bleibt gleich (Abb. 6.13(b)). Weiteres Breitenwachstum würde dann erfordern, dass sich
eine neue Grenzfläche zwischen Martensit und Substrat bildet. Um diese energetisch un-
günstige Grenze zu vermeiden, kann er zunächst nur parallel zum Substrat weiter wachsen.
Deswegen werden im Typ-X-Gefüge größtenteils Parallelogramme, aber keine diamantför-
migen Keime beobachtet. Im Parallelogrammstadium kommt es dann zu einem Breiten-
und Höhenwachstum, das durch AFM-Aufnahmen beobachtet wurde (Abb. 6.14). Dies
wird in Abs. 6.4 diskutiert.
6.3.1.2 Typ Y
In-situ REM-Aufnahmen während der martensitischen Umwandlung in das Typ-Y-Gefüge
sind in Abb. 6.16 und 6.17 dargestellt. Sie wurden an der Probe X1, die ansonsten haupt-
sächlich das Typ-X-Gefüge enthält, erstellt, da aufgrund der größeren Schichtdicke größere
martensitische Varianten erwartet werden, wodurch sich die Abbildung erleichtert. Ein
Keim des Typ-Y-Gefüges wurde erzeugt, indem die Probe erst soweit aufgeheizt wurde,
bis sie vollständig austenitisch war und dann sehr langsam abgekühlt wurde. Neben vielen
Typ-X-Keimen wurden auch nadelförmige Typ-Y-Keime beobachtet. Ein vollständig vom
Austenit umgebener Keim ist in der oberen Hälfte von Abb. 6.16(a) zu sehen. Dieser Keim
ist etwa 10 µm lang und weniger als 0,5 µm breit. Seine lange Achse verläuft parallel zur
[11̄0]A-Richtung. Am linken Ende hat er zwei sehr scharfe Spitzen, am rechten Ende hat
er nur eine etwas stumpfere Spitze. An seiner Oberseite und am rechten Ende wird er
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Abbildung 6.15: Wachstumsstadien des Typ-X-Gefüges (a) vom Keimstadium (b) über
das Anstoßen an das Substrat (b) bis zum Wachsen in der Schichtebene (c) sowohl in
perspektivischer Darstellung als auch als Aufsicht und Querschnitt. Die Linienfarben ent-
sprechen den in Abb. 6.13 definierten Zwillingsgrenzentypen im Keim.
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Abbildung 6.16: (a) Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme mehrerer nadelförmiger
Keime des Martensits umgeben von Austenit bei 331 K. Dies ist das erste Wachstumssta-
dium des Typ-Y-Gefüges. Am oberen Bildrand ist zusätzlich Typ-X-Gefüge zu sehen. (b)
Vergrößerung des in (a) markierten Ausschnitts. Die y-Achse ist um den Faktor 4 gestreckt.
von Typ-X-Gefüge berührt, dessen Wachstum er möglicherweise behindert hat. In Abb.
6.16(b) ist eine Vergrößerung des markierten Ausschnitts von (a) dargestellt. Wegen des
hohen Aspektverhältnisses des Nukleus wurde für eine einfachere Darstellung die y-Achse
um den Faktor 4 gestreckt. Die Kanten des Nukleus sind schwer zu erkennen, im Gegen-
satz zu Typ-X-Keimen ist der Kontrast sehr schwach. Eine mögliche Ursache dafür ist, dass
kein Topographiekontrast sondern nur schwacher Orientierungskontrast vorliegt. Dies wird
auch in AFM-Messungen bestätigt [Bac13b]. Eine innere Struktur ist nicht zu erkennen.
Im in-situ-Experiment war es auch nicht möglich eine frühere Wachstumsform zu beob-
achten. Ein experimenteller Grund dafür ist, dass sich die Temperatur auf dem Heiztisch
nur in 1 K-Schritten regeln lässt und die Typ-Y-Parallelogramme schon bei kleiner Tem-
peraturänderung sehr weit wachsen. Für eine genauere Untersuchung des Typ-Y-Keims
wäre also eine sehr viel feinere Temperaturkontrolle nötig. Es kann auch sein, dass ein rein
diamantförmiger Keim wegen der elastischen Energie an internen Grenzflächen sehr un-
günstig ist und der Martensit sofort als Parallelogramm nukleiert [Bha03]. Ein mögliches
Umwandlungsszenario wird mit Hilfe des dreidimensionalen Keimmodells am Ende dieses
Abschnitts beschrieben.
Eine vollständige Umwandlung vom Austenit in größtenteils Typ-Y-Gefüge wurde an Probe
Y beobachtet und ist in Abb. 6.17 dargestellt. Die Umwandlungstemperatur liegt deutlich
über der der Probe X. Grund dafür kann die andere Zusammensetzung oder andere Rand-
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Abbildung 6.17: Temperaturserie von rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen (a)
im Martensit, (b) im Austenit, (c-g) während der martensitischen Umwandlung und wie-
derum im Martensit (h). Es entsteht zuerst das Typ-Y- und dann das Typ-X-Gefüge. Das
Gefüge nach der Umwandlung entspricht nicht genau dem Ausgangszustand.
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bedingungen an der Grenzfläche durch elastische Randbedingungen sein. In Abb. 6.17(a)
ist das ursprüngliche martensitische Gefüge der Probe Y bei 296 K zu sehen. Es besteht
aus sehr vielen senkrecht und horizontal verlaufenden Zwillingsgrenzen, die zum Typ-Y-
Gefüge gehören, und rechteckige Bereiche mit diagonal verlaufenden Zwillingsgrenzen des
in Abs. 6.3.1.1 beschriebenen Typ-X-Gefüges. Durch Erhitzen der Probe auf 412 K (Abb.
6.17(b)) ändert sich die Morphologie vollständig. Es sind keine Zwillingsgrenzen mehr zu
erkennen. Ein unregelmäßiger Kontrast ergibt sich wahrscheinlich aus dem Inselwachstum
der Schicht. Die Probe ist jetzt im austenitischen Zustand. Ein sehr schwacher Kontrast
bleibt in Bereichen mit vormals Typ-X-Gefüge zurück. Das könnte eine durch die Lage-
rung entstandene Oxidschicht sein. Die Probe wurde nun in 1 K-Schritten abgekühlt. In
Abb. 6.17 sind nur ausgewählte Aufnahmen dargestellt. Ein Video der Umwandlung findet
sich auf der beiliegenden CD (siehe Anhang A.7). Bei 406 K ist ein kleiner Teil der Probe
in dem Martensit umgewandelt: Im REM-Bild sind elf von oben nach unten verlaufende
Typ-Y-Nadeln zu erkennen, dazu eine horizontal verlaufende am rechten Bildrand. Beide
Richtungen sind kristallographisch äquivalent. Es fällt auf, dass jede Nadel eigentlich aus
zwei Nadeln besteht, wobei zwischen ihnen ein sehr schmaler Bereich mit Restaustenit
bleibt. Dieser Zwischenraum ist umso größer, je näher man der Doppelspitze der Nadel ist.
Dort findet ein weiterer Prozess statt, der nicht allein mit dem geometrischen Modell des
Parallelogramms beschrieben werden kann. Ein möglicher Wachstumsmodus unter Ver-
letzung der Bedingung der invarianten Ebene wird in Abs. 6.3.2 beschrieben. Weiterhin
ist bemerkenswert, dass die Nadeln immer in Gruppen auftreten. Möglicherweise sind die
Y-Nadeln durch Autonukleation aus einem ersten Keim hervorgegangen. Bei 404 K hat die
Zahl der Nadeln in Form von Doppelparallelogrammen deutlich zugenommen. Teilweise
haben sie ein Ende innerhalb des Bildausschnitts, es wird aber kein isolierter Keim beob-
achtet. Nach der Keimbildung wachsen sie so schnell, dass sie mehrere 10 µm lang werden.
An der rechten Seite sind auch mehrere neue Gruppen von Y-Keimen hinzugekommen. Sie
sind nicht gleichmäßig verteilt, sondern treten immer in Doppel-Gruppen mit etwa 5 µm
Abstand auf. In Abb. 6.17(e) und (f) nimmt die Dichte dieser Y-Nadeln immer weiter
zu. Es entstehen auch kurze horizontale Nadeln zwischen den Senkrechten. Offensichtlich
können sich die Nadeln, wie schon die X-Parallelogramme, nicht kreuzen. Das Gefüge ist
also nicht nur von der Position der Keime sondern auch stark von ihren Wachstumsge-
schwindigkeiten abhängig. Es entsteht ein Gefüge mit vielen rechteckigen Bereichen, die
noch austenitisch sind. Man kann erkennen, dass die Nadeln, wenn sie an anderen Mar-
tensitvarianten anstoßen, eine ausgeprägte Spitze haben. Die Lücke zwischen den Nadeln
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wird erst bei weiterer Abkühlung geschlossen. Dieser Umwandlungsschritt, der auch aus
TEM-Aufnahmen des martensitischen Gefüges geschlussfolgert wurde [Beh15], kann nicht
mit dem Parallelogramm-Modell erklärt werden. Bei 398 K tritt der erste Typ-X-Keim in
der unteren linken Bildecke auf. Am linken Ende wird er von mehreren Y-Nadeln durch-
kreuzt. Bei weiterer Abkühlung auf 391 K wandelt ein großer Teil des Restaustenits in
das Typ-X-Gefüge um. An vielen Ecken der rechteckigen Bereiche kommt es zu einer star-
ken Verfeinerung der Varianten. Diese Bereiche werden erst nach weiterer Abkühlung auf
373 K aufgefüllt und enthalten möglicherweise noch Restaustenit. Die Umwandlung ist
bei 373 K abgeschlossen. Vergleicht man das entstandene Gefüge mit dem ursprünglichen,
dann fällt auf, dass sie nicht identisch sind. Der Anteil an Typ-X- und Typ-Y-Gefüge ist
aber ungefähr gleich geblieben. Offensichtlich ist das entstandene Gefüge nur einer von
vielen möglichen Zuständen und stark von den Orten der Keimbildung, der Wachstumsge-
schwindigkeit und der Kühlrate abhängig. Für das Y-Gefüge ist keine temperaturabhängige
Atomkraftmikroskopie sinnvoll, da diese fast kein Höhenprofil aufweist [Kau11, Bac13a].
Ein Keim der Y-Struktur ist im Martensit also nicht in einem AFM-Bild zu erkennen.
Der Phasenanteil von Austenit und Martensit wurde anhand der Oberflächenanteile aus
dieser Bildserie ausgewertet. Er ist aufgeschlüsselt nach Typ X und Typ Y in Abb. 6.18
aufgetragen. Man erkennt, dass die Umwandlung sprunghaft beginnt und der Anteil der
Austenitphase dann beinahe linear abnimmt, während das Y-Gefüge wächst. Dann ist die
Abnahme deutlich langsamer und das X-Gefüge wächst. Das Ende wird eher asympto-
tisch erreicht. Die Umwandlung erfolgt also in zwei Stadien, die deutlich in Typ Y und
Typ X unterschieden werden können. Diese Stadien sind aber eine Folge der Kinetik der
Umwandlung, das bedeutet, dass Typ X und Typ Y nur verschiedene Gefüge und kei-
ne unterschiedlichen thermodynamischen Phasen sind. In 6.19 ist ein dreidimensionales
Modell des Y-Wachstums dargestellt, das auf dem in Abs. 6.2 beschriebenen Modell des
geometrischen Modells des Keims beruht.
Wie in Abs. 6.2 beschrieben, besteht der theoretische Keim aus acht gleichgroßen Vari-
anten. Im Y-Gefüge ist die b-Achse aus der Schichtebene heraus orientiert, also zeigt der
mittellange Mittelgrat aus der Schichtebene heraus. Die Typ-I-Grenze (blau) verläuft dann
senkrecht zur Oberfläche. Im Bild sind alle acht Varianten dargestellt. Alle Varianten ober-
halb der Oberfläche sind aber nur virtuell. In diesem Stadium besteht der Keim also nur
aus den Varianten A, B, C’ und D’.
Im nächsten Wachstumsstadium geht der diamantförmige Keim in ein Parallelogramm
über (Parallelogramm 1). Dadurch wächst er in Richtung des Substrats. Wenn er dieses
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Abbildung 6.18: Temperaturabhängigkeit der Volumenanteile von Austenit und Marten-
sit in Probe Y beim Abkühlen von 420 K auf 370 K ausgewertet anhand der Oberflächenan-
teile der Phasen aus den Aufnahmen in Abb. 6.17 und weiteren. Die Messunsicherheit liegt
im Bereich der Symbolgröße. Der Martensitanteil ist separat für das X- und das Y-Gefüge
aufgetragen. Die Bildung von X-Keimen erfolgt erst bei deutlich tieferen Temperaturen
als die Y-Keime. Die vollen Symbole kennzeichnen die Gefügeanteile im Ausgangszustand.
Auswertung durchgeführt von M. Hößler.
berührt, kann er in dieser Richtung nicht weiter wachsen. Ein TEM-Bild eines Querschnitt
der gleichen Probe ist in Abb. 6.20 dargestellt. Der Querschnitt ist entlang der in Abb.
2.11(d) markierten (110)-Ebene orientiert. Aus einer detaillierten Analyse der vorhandenen
Grenzflächen, die C. Behler in einer parallel laufenden Arbeit durchgeführt hat [Beh15],
kann man schließen, dass die Keime in die Schichtebene hinein vor allem als Paralle-
logramme wachsen. Davon ausgenommen ist der zentrale Keim, der seine Diamantform
auch beim Wachstum beibehält und wahrscheinlich der primäre Nukleus in diesem Teil
der Probe ist [Beh15]. Das REM-Bild eines isolierten frühen Stadiums des Y-Gefüges weist
zwei Spitzen an einem Ende des Parallelogramms auf. Beim weiteren Wachstum entlang
der Oberfläche nimmt das Parallelogramm nicht an Breite zu. Weiterhin existieren keine
Kleinwinkelgrenzen zwischen benachbarten Y-Nadeln, sie folgen demnach alle dem gleichen
Wachstumsmodus.
6.3.2 Wachstum der Doppelspitzen
Durch die Doppelspitze kann dieser Wachstumsmodus nicht mehr mit dem einfachen Keim-
modell erklärt werden. Mögliche weitere Schritte des Wachstumsszenarios sind in Abb. 6.21
dargestellt.
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Abbildung 6.19: Wachstumsstadien des Typ-Y-Gefüges vom Keimstadium (a) bis zum
Anstoßen an das Substrat. Der Martensit ist jeweils dreidimensional dargestellt und da-
neben seine Spur an der Oberfläche und in einem Querschnitt entlang der (110)-Ebene.
Zusätzlich sind die martensitischen Varianten mit Großbuchstaben bezeichnet. Das weitere
Wachstum in der Schichtebene folgt nicht mehr dem geometrischen Modell und ist in Abb.
6.21 dargestellt. Die Linienfarben entsprechen den in Abb. 6.13 definierten Zwillingsgren-
zentypen im Keim.
Es bilden sich zwei benachbarte Keime (links). Dies ist möglich, da das elastische Streufeld
eines primären Keims die Bildung sekundärer Keime in einem Autonukleationsprozess be-
günstigt. Nimmt man an, dass beide im Parallelogramm-Modus bis zum Substrat wachsen
(vgl. Abb. 6.19(b)). In Abb. 6.17 kann man erkennen, dass die Keime in der Schichtebene
parallel zu ihrer langen Achse wachsen, ohne signifikant breiter zu werden. Das kann nur
durch eine Verletzung der Habitusebenenbedingung geschehen. Ein späteres Stadium ist in
Abb. 6.21(b) dargestellt. Dabei hat sich der Keim verlängert, bildet aber mit dem Auste-
nit anstelle einer Habitusebene eine inkompatible Grenze (gestrichelt). Möglicherweise wird
dies durch lokale Umverteilung von Nanozwillingsvarianten erreicht. Somit kann einer der
Keime im Doppelparallelogramm-Wachstumsmodus an den anderen heranwachsen. Diese
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Abbildung 6.20: TEM-Mikroskopieaufnahme eines Querschnitts durch das Typ-Y-
Gefüge. Entsprechend des Keimmodells sind c∗-a∗-Typ-I-Zwillingsgrenzen ( ), c∗-a∗-
Typ-II-Zwillingsgrenzen ( ) und Modulationszwillingsgrenzen ( ) markiert. Dar-
aus kann man auf die Orientierung der Habitusebenen in einem Zwischenstadium der
Transformation schließen (weiß gestrichelt). Die im Bild rot markierten Bereiche wären
in diesem Zwischenstadium noch austenitisch. Aufnahme, Identifikation der Grenzflächen
und Zeichnung erstellt von C. Behler [Beh15].
Struktur ist im großen Maßstab nicht möglich, da sie nicht selbst-akkommodiert ist. Auf
den sehr kleinen Längenskalen dürfte aber eine Verletzung dieser Bedingung möglich sein,
wenn dadurch der Anteil an inkompatiblen Grenzflächen deutlich reduziert werden kann.
Die Struktur in 6.21(c) entspricht der beobachteten Doppelspitzen-Struktur in Abb. 6.16.
Die Feinstruktur kann aber im REM nicht aufgelöst werden. In den in-situ-Aufnahmen des
weiteren Wachstums ist deutlich zu erkennen, dass benachbarte Nadeln weit hinter ihren
Spitzen verschmelzen. Das geschieht wahrscheinlich ausgehend vom Berührungspunkt der
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Abbildung 6.21: Modell für die Bildung der Doppelspitze im Y-Keim. (a) Zwei parallele
Keime entstehen durch Autonukleation und wachsen wie in Abb. 6.19 als Parallelogramme
Richtung Substrat. Dabei entstehen Typ-II-Grenzen ( ) und Modulationsgrenzen
( ). (b) Die Keime wachsen in der Schichtebene entlang inkompatibler Grenzen
( ), (c-d) und verschmelzen durch Bildung von Identitätsgrenzen ( ) zu
einer intern kompatiblen Struktur.
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benachbarten Varianten durch „Verbiegung“ der inkompatiblen Grenzflächen. Dadurch ent-
steht eine Grenze zwischen den Varianten B’ und D’, die einer Typ-II-Grenze entspricht.
Mit dem Zwischenschritt über eine inkompatible Grenze hat sich demnach eine intern
kompatible Struktur gebildet. Ursache für dieses Abweichen von den grundsätzlichen An-
nahmen der Martensittheorie ist die harte Randbedingung am Substrat. Es behindert das
Wachstum des Keimes. Die Energiebarriere zur Bildung von inkompatiblen Grenzflächen
ist deutlich kleiner als die Energien, die zur plastischen Verformung des Substrats aufge-
bracht werden müssten. Deshalb wird die Habitusebenenbedingung verletzt, aber letztlich
wieder eine größtenteils kompatible Struktur erreicht.
6.3.3 Vergleich mit berechneten Grenzflächenorientierungen
Die Spuren der Phasengrenzen kann man im isolierten Keim der X-Struktur in Abb. 6.13
und der Y-Struktur in Abb. 6.16 erkennen. In diesem Abschnitt werden die im Mikrosko-
piebild gut zu erkennenden Grenzen des X-Diamanten mit den berechneten Grenzflächen-
orientierungen verglichen. Die Orientierung ergibt sich durch die Lösung der Habitusebe-
nenbedingung (2.15).
Insgesamt gibt es sechs Variantenpaare, die a14M-b14M-Compoundzwillinge bilden können
[Str11a]. Für jedes Variantenpaar gibt es zwei Lösungen der Zwillingsgleichung. Davon
wurde nur die Lösung betrachtet, bei der die a14M-b14M-Grenze parallel zu den Nanozwil-
lingsgrenzen liegt (und nicht senkrecht dazu), da angenommen wird, dass diese Grenzen
nur durch Umordnen der Nanozwillingsgrenzen entstehen [Fäh13]. Für jede Lösung der
Zwillingsgleichung gibt es vier mögliche Habitusebenen, insgesamt gibt es damit 24 unter-
schiedliche Habitusebenen. Jeweils vier sind annähern parallel zur gleichen {110}-Ebene
und können gemeinsam einen Nukleus einschließen. Alle Lösungen sind in Anhang A.6 in
Tab. A.4 zusammengefasst.
Man erkennt, dass sich alle Habitusebenen innerhalb jeder Gruppe durch Spiegelung an
einer {110} oder {100}-Ebene ineinander überführen lassen. Das ist eine Konsequenz der
kubischen Symmetrie des Austenits. Die Spiegelebenen sind die Mittelgrate des martensiti-
schen Nukleus. Diese Relation wurde in Abs. 6.2 verwendet, um den Keim zu konstruieren.
Aus der Geometrie des Keimes (siehe Abs. 6.2) und der Orientierung der Habitussebenen
kann das Verhältnis der Längen vom kurzen Mittelgrat zum mittleren und langen Mittel-
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Tabelle 6.1: Gemessene und berechnete Orientierung der Spuren der Habitusebenen am
Keim des Typ-X-Gefüges (Abb. 6.13). Gegeben ist jeweils die Spur durch die Komponenten
in [100] und [010]-Richtung und der Winkel αi zwischen der Spur und der [100]-Richtung.
Gemessen Berechnet
i Spurvektor αi Spurvektor αi
1 (0,995; −0,098) 5,64 (0,995; −0,096) 5,52
2 (−0,993; −0,114) 6,57 (−0,995; −0,101) 5,81
3 (0,997; 0,082) 4,73 (0,995; 0,096) 5,52
4 (−0,995; 0,100) 5,75 (−0,996; 0,101) 5,81
grat (l1 : l2 : l3) berechnet werden. Dabei gilt, ausgehend vom entlang der (011)-Ebene
orientierten Keim des X-Gefüges (siehe Tab. A.4),
l1 =
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Damit ergibt sich ein Aspektverhältnis von 1 zu 14 zu 39. Dies ist ein etwas größeres
Aspektverhältnis als man der Mikroskopieaufnahme (Abb. 6.13(b)) entnehmen kann.
In den REM-Aufnahmen ist nur die Spur der Habitusebenen die experimentell zugängliche
Größe. In Tab. 6.1 sind die berechneten und gemessenen Spuren gegenübergestellt.
Man erkennt, dass eine relativ gute Übereinstimmung besteht. Die Unsicherheit in den
Berechnungen ist aber relativ hoch, da die Winkel sehr stark vom monoklinen Winkel
abhängen. Dieser ist aber auch im Röntgenbeugungsexperiment mit einer Messunsicherheit
behaftet, so dass ein Vergleich zwischen gemessener und berechneter Orientierung nur
auf ungefähr ±1° möglich ist. Außerdem kann der vermessene Keim noch in die Breite
gewachsen sein, wodurch sich sein Aspektverhältnis verringert.
6.3.4 Bildung von makroskopischen Variantengrenzen
Aufgrund der hohen Symmetrie der kubischen Ausgangsphase können beide Gefüge in
unterschiedlichen Orientierungen auftreten. Gruppen von parallel ausgerichteten Keimen
entstehen wahrscheinlich durch Autonukleation: Ein primärer Keim erzeugt durch seine Vo-
lumenänderung und seine leichte Abweichung vom idealen selbst-akkommodierten Gefüge
ein elastisches Streufeld. Mechanische Spannungen können die martensitische Umwand-
lungstemperatur deutlich verschieben [Che05] und zu einer Variantenauswahl an der Pha-
sengrenze führen [Nie12a]. Das elastische Feld befördert dann die Nukleation von in etwa
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parallel ausgerichteten Nachbarkeimen, die in der gleichen Richtung als Parallelogramme
wachsen. Dadurch entsteht ein Gefüge von gleich ausgerichteten Parallelogrammen. Die-
ses Gefüge kann man wiederum als homogenen Makrovarianten betrachten. Grenzbereiche
zwischen diesen Bereichen mit homogenem Gefüge sind im Allgemeinen nicht kompati-
bel und deshalb sehr weit ausgedehnt. Da die beteiligten Bereiche homogen orientierten
Gefüges mehrere 100 µm groß werden können, kann man diese Grenzen als makroskopi-
sche Zwillingsgrenzen betrachten. Die verschiedenen Arten der makroskopischen Grenzen
wurden von A. Backen anhand von REM-Aufnahmen des Martensits im Detail diskutiert
[Bac13a]. Mit temperaturabhängigen Aufnahmen kann die Bildung der makroskopischen
Zwillingsgrenzen nachvollzogen werden. Dem Nukleationsmodell folgend bildet sich das
Gefüge zunächst durch Wachstum der elementaren Diamanten und der Parallelogramme.
Treffen diese aufeinander, setzt sich die Umwandlung meist nicht fort, da die treibende
Kraft für die Phasenumwandlung nur ein Wachstum von Martensit auf Kosten des Auste-
nits erlaubt. Es wurde meist nicht beobachtet, dass die wachsenden Parallelogramme sich
kreuzen. Eine Ausnahme scheint zu sein, dass Y-Nadeln die X-Parallelogramme kreuzen.
Das wird in Abs. 7.2 diskutiert. Da die martensitische Umwandlung die treibende Kraft
ist, stoppt das Keimwachstum zunächst, wenn das Parallelogramm einen anders orientier-
ten martensitischen Bereich berührt. Die Zwischenstadien der martensitischen Umwand-
lung in der Nähe von zwei X-Y- und einer X-X Grenze sind in Abb. 6.22 dargestellt. In
Abb. 6.22(a) ist ein Zustand vor dem Ende der martensitischen Umwandlung im REM
bei 333 K zu sehen. Zum größten Teil liegt Typ-X-Gefüge vor, dessen Zwillingsgrenzen
etwa von rechts oben nach links unten verlaufen. In der Mitte des Bildes befindet sich
außerdem ein Typ-Y-Gefüge mit von links nach rechts verlaufenden Zwillingsgrenzen. Am
oberen Rand des Y-Gefüges erkennt man die Spitzen der X-Parallelogramme, die hier in
ihrem Wachstum aufgehalten wurden. Zwischen den Spitzen liegt noch Austenit vor. Die-
se Situation ist in Abb. 6.22(c) skizziert. In der rechten unteren Bildecke ist ein weiterer
Bereich ohne Kontrast zwischen parallel verlaufenden sehr feinen X-Parallelogrammen.
Diese stoßen wahrscheinlich unter der Oberfläche zusammen, wodurch an der Oberfläche
noch Restaustenit zurückbleibt. Die Bildung einer solchen X-X-Makrogrenze in Ni-Mn-Ga-
Schichten wurde bereits im Rahmen einer älteren Arbeit mit in-situ Atomkraftmikroskopie
untersucht [Bus09]. Es bedarf einer deutlichen weiteren Unterkühlung um diesen Austenit
auch umzuwandeln. Gleichzeitig verfeinern sich die Varianten deutlich, da die Dicke des
Austenits mehr und mehr abnimmt und der Anteil der Grenzflächen zunimmt.
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Abbildung 6.22: REM-Bild des martensitischen Gefüges in der Nähe von X-Y-
Makrogrenzen (roter und violetter Pfeil) und einer X-X-Makrogrenze (blauer Pfeil). (a) Mit
einem hohen Anteil Austenit und (b) mit wenig Restaustenit im Bereich der X-X-Grenze
bei tieferer Temperatur. (c) Skizze der Bildung des Gefüges an der X-Y-Grenze (schwarz
markiert) durch Bildung neuer Nuklei nahe der Grenze. (d) Skizze der Bildung der X-X-
Grenze im Querschnitt. Es bilden sich neue Nuklei, die sich gegenseitig daran hindern das
Substrat zu erreichen. An der Oberfläche wird ihre Breite daher zur Mitte der Makrogren-
ze hin immer kleiner. Die Farben der Zwillingsgrenzen entsprechen der Definition aus den
Abb. 6.10 und 6.11.
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Abbildung 6.23: Definition der Periodizität Λ der mesoskopischen Zwillingsgrenzen in
einem einfachen Modell des Typ-X-Gefüges. Nach einer Vorlage von [Bus09].
Bei weiterer Abkühlung sollte der Martensitanteil zunehmen. Dies wird entweder durch
Wachstum der vorhandenen Keime (bzw. Verschiebung der Phasengrenze) oder durch neue
Keimbildung erreicht. In Abb. 6.22(b) ist der Zustand nach weiterer Abkühlung auf 321 K
dargestellt. Anhand der Messung der Magnetisierung bei dieser Temperatur kann man
davon ausgehen, dass die Probe beinahe vollständig im martensitischen Zustand ist. An
der X-Y-Grenze hat sich eine stark verfeinerte Struktur gebildet. In Abb. 6.22(d) ist das
Gefüge skizziert, das entstehen würde, wenn sich einfach neue Diamantenkeime bilden
würden. Dem Vergleich mit dem Gefügebild hält dieses Modell jedoch nicht stand. Man
erkennt also, dass in jedem Fall das geometrische Keimbildungsmodell die makroskopi-
sche Grenzfläche nicht vollständig erklären kann. In diesem Bereich bildet sich dann eine
Variantenanordnung, die nicht durch Habitusebenen erklärt wird und deshalb wahrschein-
lich nicht nur Zwillingsgrenzen sondern auch energetisch deutlich ungünstigere Grenzen
enthält. Das führt dazu, dass hier Nukleationspunkte für die Rückumwandlung in den
Austenit vorliegen. Das ist eine mögliche Erklärung für die manchmal beobachtete starke
Asymmetrie zwischen Hin- und Rückumwandlung [Die15]. An der unteren X-Y-Grenze
sind wahrscheinlich die Y-Nadeln durch bereits bestehende X-Parallelogramme hindurch
gewachsen. Dies ist aufgrund des elastischen Streufeldes an der Spitze der Nadel möglich.
Dieser Effekt wird in Abs. 7.2 diskutiert.
6.4 Modell der Schichtdickenabhängigkeit der
Zwillingsperiodizität
Aus Untersuchungen an Schichtdickenserien ist bekannt, dass der Abstand der Zwillings-
grenzen mit zunehmender Schichtdicke zunimmt [Die10, Die11, Bac13b]. Als Messgröße
wird dabei die Zwillingsperiodizität angegeben, die der Dicke eines Variantenpaares ent-
spricht (Abb. 6.23). Von A. Diestel et al. wurde die martensitische Schicht wie eine von
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Abbildung 6.24: (a) REM-Aufnahme der vom Substrat abgewandten Oberfläche der
Schicht. Deutlich ist das Typ-X-Gefüge zu erkennen. (b) REM-Bild der dem Substrat
zugewandten Seite der Schicht nach dem Ablösen. Das Gefüge ist ähnlich, aber deutlich
feiner als auf der Oberseite (REM-Aufnahmen erstellt von S. Kauffmann-Weiß).
oben und unten begrenzte martensitische Platte (Abb. 2.4) modelliert [Die11]. Durch den
freien Parameter der Zwillingsgrenzenenergie konnte die Schichtdickenabhängigkeit gut be-
schrieben werden. In Abb. 6.24 ist die Oberseite der Schicht im Vergleich mit der Rückseite
gezeigt. Diese Rückseite wurde von A. Backen durch Ablösen der Schicht vom Substrat
präpariert [Bac10, Bac13a]. Man erkennt, dass die Zwillingsstruktur auf der Rückseite die
gleiche Symmetrie aufweist wie die Oberseite, die Zwillingsstruktur jedoch deutlich feiner
ist. Das in Abb. 6.23 dargestellte Modell gilt also nicht für die gesamte Schichtdicke. Die
stark verfeinerte Schichtrückseite spricht dafür, dass die Keime beim Dickenwachstum kei-
ne einfache Grenzfläche zum Substrat bilden können und es stattdessen zu einer weiteren
Verfeinerung der Zwillingsstruktur kommt. Diese Verfeinerung bei der Annäherung zum
Substrat wurde auch im TEM beobachtet [Beh15]. Deswegen wird in diesem Kapitel ein
alternatives Modell für die Schichtdickenabhängigkeit der Zwillingsdicke vorgestellt, das
die tatsächliche Orientierung der Phasengrenzen im geometrischen Keimmodell berück-
sichtigt. Ein X-Nukleus, der gerade soweit gewachsen ist, dass er das Substrat berührt,
ist in Abb. 6.25 dargestellt. Seine Form ist durch die Orientierung der Habitusebenen
eindeutig bestimmt. Dadurch ist eine Ursache der Schichtdickenabhängigkeit erkennbar:
Je dicker die Schicht ist, desto größer wird die Breite b0 des Nukleus an der Oberfläche,
ehe sein Wachstum an der Grenzfläche zum Substrat gestoppt wird. Dies entspricht dem
Wachstumsstadium 1 oder 2 des martensitischen Keims in Abb. 6.15. Dieses Wachstums-
stadium kann auch in einer TEM-Aufnahme eines Querschnitts des finalen Typ-X-Gefüges
eingezeichnet werden (Abb. 6.26). Jede zweite mesoskopische Zwillingsgrenze (meist Typ
II) kann als Mittelgrat eines keilförmigen Keims identifiziert werden. Die Habitusebenen
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Abbildung 6.25: (a) Modell eines X-Nukleus im Schichtquerschnitt (100)A. Der Keim
wächst entlang seines [101]A Mittelgrats (gestrichelt), bis er das Substrat erreicht. Dann ist
seine Breite b0 an der Schichtoberfläche eindeutig durch die Schichtdicke d und die Orien-
tierung der Habitusebenen ( ), beschrieben durch den Winkel β∗, bestimmt. Ein
weiterer Nukleus entsteht durch Autonukleation in einem Abstand d0. (b) Durch Verschie-
bung der ursprünglichen Habitusebenen ( ) verschmelzen beide Nuklei und bilden
eine Zwillingsgrenze. Dabei entstehen inkompatible Bereiche am Substrat (rot markiert).
benachbarter Keime sind dann noch von einem Großteil Restaustenit getrennt. Aus dem
geometrischen Modell des Typ-X-Keimes (Abb. 6.25) folgt, dass die Breite b0 der Spur des
Nukleus an der Oberfläche entlang der [100]A-Richtung gegeben ist durch
b0(d) = 2 · d · tan 2β∗ (6.2)
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Abbildung 6.26: TEM-Aufnahme eines Querschnitts des Typ-X-Gefüges in der Nähe des
Substrats. Die Linien stellen ein Modell des Zwischenstadiums dar, bei dem die martensi-
tischen Keime gerade das Substrat berühren, aber noch nicht in die Breite gewachsen sind.
Die Habitusebenen sind durch gestrichelte, weiße Linien gekennzeichnet, der Restaustenit
in diesem Zwischenstadium ist rot eingefärbt. Die c∗-a∗-Typ-I-Zwillingsgrenzen ( )
und die c∗-a∗-Typ-II-Zwillingsgrenzen ( ) sind markiert. Durch das Breitenwachstum
der Keime entsteht in der Nähe des Substrats ein komplexes Gefüge mit weiteren Zwil-
lingsgrenzen. Aufnahme, Analyse und Zeichnung erstellt von C. Behler in einer parallel
laufenden Arbeit [Beh15].
Trägt man dieses einfache Modell mit einem typischen Winkel β∗ = 1,5° im Vergleich
zu den Messdaten auf (Abb. 6.27), erkennt man, dass der Verlauf zwar richtig wiederge-
ben wird, die absolute Zwillingsperiodizität jedoch größer ist. Ursache dafür ist, dass die
Nuklei durch Autonukleation in einem Abstand d0 entstehen, der größer ist als b0. Die
Lücke zwischen den Nuklei wird durch Wachstum in die Breite geschlossen, wodurch je-
doch inkompatible Bereiche am Substrat entstehen. Diese bilden dann eine komplizierte
selbstähnliche Struktur, die nur durch TEM-Aufnahmen genauer analysiert werden kann
(Abb. 6.26).
Das Zusammenwachsen von benachbarten Keimen ist schematisch in Abb. 6.25(b) dar-
gestellt. Die Habitusebenen (schwarz) verlassen ihre Ursprungspositionen (schwarz gestri-
chelt) und bewegen sich auf einander zu. Dabei entsteht eine neue Grenzfläche zwischen
den Varianten, die genau einer c∗-a∗-Grenze entspricht. Ob es sich um eine Typ-I oder
Typ-II-Grenze handelt, hängt davon ab, ob der Nukleus tatsächlich noch als Diamant vor-
liegt oder bereits entlang der Schichtebene als Parallelogramm gewachsen ist. Durch dieses
Dickenwachstum wird aus dem Berührungspunkt des Keims am Substrat eine Grenzfläche.
Da diese Grenzfläche nicht mit einer Habitusebene zusammenfällt, ist sie keine kompatible
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Abbildung 6.27: Experimentelle Schichtdickenabhängigkeit der Zwillingsperiodizität aus
Ref. [Die11], ergänzt durch unveröffentlichte Messwerte von A. Diestel für d = 5 µm, ge-
genübergestellt dem Ergebnis des Modells ohne Dickenwachstum (Gl. (6.2), blaue Linie)
und mit angenommenem Dickenwachstum um den Faktor r (Gl. (6.3), rot). Für gerin-
ge Schichtdicken erklärt das Modell mit Dickenwachstum die Abhängigkeit gut. Darüber
nimmt die Dicke nicht mehr mit der gleichen Proportionalität zu. Grund könnte sein, dass
der Keim schon vor dem Erreichen des Substrats in ein Parallelogramm umwandelt und
nicht mehr breiter wird.
Grenzfläche zwischen Martensit und Substrat. Dadurch wird es zur Bildung von weiteren
Zwillingsgrenzen kommen (in den rot markierten Bereichen in Abb. 6.25), die nicht mit
dem bisher verwendeten geometrischen Keimmodell erklärt werden kann.
Der Abstand d0 ergibt sich aus dem elastischen Streufeld eines Nukleus. Durch FEM-
Rechnungen konnte gezeigt werden, dass das elastische Streufeld des Nukleus nicht ho-
mogen ist, sondern es Orte gibt, an denen Autonukleation bevorzugt stattfinden kann
[Sei15, Fäh13]. Der Abstand d0 ist also proportional zur Breite b0 eines Nukleus.
d0 = r · b0 (6.3)
In den FEM-Rechnungen beträgt der Faktor r etwa 2. Dieser Wert ist aber nicht sehr
belastbar, da er für den Keim im Inneren eines Volumens und nicht an der Oberfläche
berechnet wurde. Außerdem wurde nur die Volumenänderung berücksichtigt. Da die Vo-
lumenänderung jedoch sehr gering ist, ist ein viel stärkerer Einfluss der Scherspannung zu
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erwarten. Da die Keimbildung nur durch Autonukleation erfolgen kann, wie in Abs. 7.1
gezeigt wird, bleibt der Zusammenhang aus Gl. (6.3) trotzdem näherungsweise gültig. Der
Wert d0 entspricht der Zwillingsperiodizität Λ.
Durch den Faktor r kann die Abhängigkeit der Zwillingsperiodizität von der Schichtdicke
auch quantitativ gut erklärt werden. Nur für Schichtdicken deutlich oberhalb von 2 µm
wird der Wert vom Modell überschätzt. Durch TEM-Untersuchungen wurde bestätigt,
dass sich das Gefüge dieser Probe nicht wesentlich von den dünneren Proben unterscheidet
[Beh15]. Eine Ursache für die geringe Zwillingsperiodizität könnte sein, dass der Keim in
ein Parallelogramm umwandelt, bevor er das Substrat erreicht, und deshalb nicht mehr
proportional zur Schichtdicke wächst. Möglicherweise werden auch schon sekundäre Keime
gebildet, bevor der primäre Keim das Substrat erreicht. In beiden Fällen würde eine kleinere
Zwillingsperiodizität entstehen, als von Gl. (6.2) vorhergesagt wird.
6.5 Zusammenfassende Beschreibung der
Zwillingshierarchie
In diesem Abschnitt wird die gesamte Zwillingshierarchie in den martensitischen Schich-
ten zusammenfassend diskutiert. Auch wenn ein hierarchisches Gefüge die Gesamtenergie
(siehe Abs. 2.1.5) minimieren kann, so entsteht das hier beobachtete Gefüge durch kineti-
sche Prozesse und ist deshalb nur metastabil und kein Grundzustand. Alle Grenzen sind
schematisch in Abb. 6.28 dargestellt.
Die Nanozwillinge (Abb. 6.28(a)) treten auf der atomaren Ebene auf und haben Abstän-
de von nur wenigen Nanometern. Durch ihre hohe Dichte entsteht aus einem tetragonalen
Martensit eine Phase, die einer modulierten Struktur sehr ähnlich ist. Sie wird mit einer
monoklinen Einheitszelle beschrieben. Im Rahmen dieser Arbeit wurde die Überstruktur
im reziproken Raum nachgewiesen (Abs. 5.3), eine direkte Abbildung der Nanozwillinge
war nicht möglich. Modulierte Phasen wurden jedoch häufig in den isostrukturellen Ni-Mn-
X-Verbindungen durch hochauflösendes TEM abgebildet, so für Ni-Mn-Ga [Pon00, Beh15]
und Ni-Co-Mn-In [Erk12]. Die nächsthöhere Hierarchieebene bilden die ebenfalls auf mi-
kroskopischer Skala auftretenden a14M-b14M-Zwillinge (Abb. 6.28 (b)). Sie werden im
Rahmen dieser Arbeit indirekt durch den Vergleich von gemessenen und gerechneten Pol-
figuren nachgewiesen. Sie sind eine Möglichkeit, von der festen Stapelfolge abzuweichen
um die elastischen Randbedingungen besser zu erfüllen. An der Zwillingsgrenze erfolgt ei-
ne Umkehrung der Stapelfolge der nanoverzwillingten Phase. Dadurch fällt die a14M-b14M-
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Abbildung 6.28: Hierarchische Zwillingsstrukturen von der Nano- bis zur Makroskala.
Die fundamentale Grenze auf jeder Skala ist rot markiert.
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Abbildung 6.29: (a) Sehr dichte Anordnung von Makrozwillingen in einer epitak-
tischen Ni-Co-Mn-In-Schicht. Die beim Schichtwachstum auftretenden Ausscheidungen
wirken möglicherweise als Nukleationszentren. Übernommen aus meiner Diplomarbeit
[Nie10a]. (b) Eine facettierte Makrozwillingsgrenze in einer dicken Ni-Mn-Ga-Schicht.
REM-Aufnahme erstellt von S. Kauffmann-Weiß.
Zwillingsgrenze mit einer Nanozwillingsgrenze zusammen und hat deshalb eine sehr geringe
Grenzflächenenergie in der Größenordnung der Wechselwirkungsenergie der Nanozwillinge.
Möglicherweise führt eine Wechselwirkung zwischen Nanozwillingsgrenzen dazu, dass sich
nicht eine beliebige Änderung der Stapelfolge ausbildet, sondern die a14M-b14M-Grenzen
[Fäh13]. Eine Abbildung von a-b-Grenzen im TEM ist bisher nicht bekannt. Grund könnte
sein, dass die Präparation im TEM die elastischen Randbedingung so sehr verändert, dass
sich die Nanovarianten noch einmal umverteilen. Es wurden jedoch a14M-b14M-Zwillinge mit
EBSD und ortsaufgelöster Röntgenbeugung in Ni-Mn-Ga-Einkristallen beobachtet, deren
martensitische Phase eine 10M-Struktur hat [Str11a, Chu13].
Mesoskopische Zwillinge sind notwendig, um Keime im Volumen zu bilden (Abb.
6.28(c)). Da der Keim von mehreren Habitusebenen umschlossen wird, die jeweils von
einem a14M-b14M-verzwillingten bzw. nanoverzwillingten Varianten gebildet werden, ent-
stehen im Inneren mesoskopische Zwillingsgrenzen zwischen den bereits verzwillingten Be-
reichen. Dazu gehören Modulations- und c14M-a14M-Zwillingsgrenzen der Typen I und II.
Diese wurden in Abs. 6.3.1.1 beschrieben. Sie werden im REM und AFM und teilweise
mit EBSD beobachtet. Da es Grenzflächen zwischen bereits verzwillingten Varianten sind,
können sie nicht atomar scharf sein. Deswegen werden sie wahrscheinlich nur schwach von
Defekten gepinnt. Besonders die c14M-a14M-Typ-II Grenzen können von sehr geringen Ma-
gnetfeldern oder geringen mechanischen Spannungen bewegt werden und sind deshalb für
Sensor- und Aktoranwendungen interessant [Str11a].
119
6 Keimbildung, Wachstum und Gefüge
Makroskopische Zwillinge (Abb. 6.28(d)) sind Bereiche mit annähernd paralleler Aus-
richtung der Diamanten und Parallelogramme. Sie entstehen durch Autonukleationspro-
zesse (siehe Abs. 6.3.4). Dort, wo unterschiedlich ausgerichtete Makrovarianten aneinander
stoßen, bilden sie Makrozwillingsgrenzen, die teilweise im optischen Mikroskop oder sogar
mit bloßem Auge erkennbar sind. Ihre Dichte und Form ist durch den Nukleations- und
Wachstumsprozess bestimmt. In den in dieser Arbeit untersuchten Proben erstrecken sich
diese Makrovarianten über Bereiche mit einer Ausdehnung von mehreren Quadratmillime-
tern. Der Grenzbereich ist dabei einige Mikrometer breit. In diesem Bereich werden auch
neue Varianten hinzugefügt, da die Grenzfläche sonst nur durch ein Fraktal von Paral-
lelogrammen zu erfüllen wäre (siehe Abs. 6.3.4). Die makroskopischen Varianten bilden
die höchste Hierarchieebene der verzwillingten Struktur. Nur so kann die Symmetrie der
vom Substrat festgehaltenen Schicht im Martensit erhalten bleiben. In einigen Proben mit
hoher Keimdichte, z. B. durch fehlorientierte Ausscheidungen, bestehen diese Makrovari-
anten aus sehr wenigen Parallelogrammen. Ein Beispiel an einer Ni-Co-Mn-In-Schicht ist
in Abb. 6.29(a) dargestellt [Nie10a]. Eine Makrozwillingsgrenze zwischen mehreren 100 µm
großen Makrovarianten in einer Ni-Mn-Ga-Schicht ist in Abb. 6.29(b) gezeigt. Man er-
kennt, dass die Makrogrenze abschnittsweise parallel zu einer Parallelogrammorientierung,
also entlang einer der {100}A-Richtungen verläuft, genau wie in Abb. 6.28(d) skizziert.
Diese Richtung ändert sich etwa alle 20 µm. Es liegt also eine Facettierung vor, so dass die
Grenze im Mittel entlang der [11̄0]A-Richtung verläuft. Dies entspricht genau der Zwillings-
bzw. Spiegelebene zwischen den Makrovarianten.
120
7 Energiebarriere der Keimbildung
In den in-situ-Experimenten (Abs. 6.3.1) wurde nachgewiesen, dass die Umwandlung nicht
durch einen einzigen Keim erfolgt. Durch die Randbedingungen an der Phasengrenze sind
nur ganz bestimmte Wachstumsmodi möglich. Außerdem behindert das Substrat die Aus-
breitung der Keime. Auf der anderen Seite entstehen viele Keime in der Nähe von be-
reits bestehendem Martensit durch Autonukleationsprozesse. Der Verlauf der Umwand-
lung hängt davon ab, welche Energiebarrieren die Nukleations- und Autonukleationspro-
zesse überschreiten müssen. Die Barrieren für homogene Nukleation des Martensits sind
sehr hoch, Autonukleationsbarrieren sind dagegen so niedrig, dass sie durch thermisch
aktivierte Prozesse überschritten werden können. Im ersten Teil dieses Kapitels werden
deshalb zeitabhängige Experimente durchgeführt, um die Häufigkeit von thermisch akti-
vierten Autonukleations- und Wachstumsprozessen zu bestimmen. Daraus lässt sich mit
einem Modell der Kinetik die Energiebarriere der Umwandlung abschätzen. Im zweiten
Teil werden durch Nanoindentation gezielt Keimbildungszentren geschaffen. Dabei wird
gezeigt, dass die Umwandlung bevorzugt an diesen Orten beginnt.
7.1 Isotherme Umwandlung
Unterhalb der Gleichgewichtstemperatur zwischen Austenit und Martensit kann der Kris-
tall durch die martensitische Umwandlung Freie Energie gewinnen. Dazu muss er aber
Keime bilden, wozu Grenzflächenenergie aufgewendet werden muss. Während der Energie-
gewinn mit dem Volumen und damit kubisch mit der charakteristischen Länge r des Keims
ansteigt, steigt die aufzubringende Grenzflächenenergie des Keims nur quadratisch mit r.
Dadurch ergibt sich effektiv eine Energiebarriere und die Phasenumwandlung beginnt erst
deutlich unterhalb der Gleichgewichtstemperatur [Ots98].
Unterhalb der Gleichgewichtstemperatur kann die Umwandlung auch thermisch aktiviert
werden. Die Wahrscheinlichkeit (und damit die Rate) hängt von der Unterkühlung und
der Höhe der Energiebarriere ab. Ist die Energiebarriere niedrig genug, kann sie durch
zeitabhängige Messungen des Phasenanteils bestimmt werden. Deshalb wurden an einer
Probe, die in ein Typ-X-Gefüge umwandelt (X1), zeitabhängige Magnetisierungsmessungen
durchgeführt. Dabei wurden verschiedene Temperaturen T unterhalb der Gleichgewichts-
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temperatur T0 = 336,8 K eingestellt und über mehrere Stunden gehalten. Die Gleichge-
wichtstemperatur wurde anhand einer M(T )-Messung der Hin- und Rückumwandlung aus
dem Mittelwert zwischen MS und AS bestimmt. Durch die geringe Kühlrate von 1 K/min
und die Mittelung über Kühl- und Heizpfad der Hysterese sollte diese Abschätzung vom
Einfluss der Kühlrate weitgehend unabhängig sein.
Die Messtemperaturen sind in Abb. 7.1(a) markiert. Zwischen den Messungen wurde die
Probe immer wieder auf 360 K aufgeheizt, um einen eindeutigen austenitischen Zustand
zu erreichen.
Die Magnetisierung wird auf die absolute Magnetisierungsdifferenz zwischen Austenit und
Martensit normiert, wodurch sich eine einheitenlose Magnetisierung m ergibt, die zum
Phasenanteil des Austenits proportional ist. Bei jeder m(t)-Messung nahm die Magneti-
sierung ständig ab. Dabei konnten zwei Prozesse identifiziert werden: Ein geringer, aber
ungefähr linearer Abfall der Magnetisierung wird wahrscheinlich durch Wachstumsprozes-
se hervorgerufen, die nur eine sehr geringe Energieschwelle überwinden müssen und daher
ständig stattfinden. Außerdem sind unregelmäßig verteilte Sprünge zu erkennen. Ihre An-
zahl nimmt mit abnehmender Temperatur deutlich zu. Dies sind auch thermisch aktivierte
Prozesse, aber mit einer deutlich höheren Energiebarriere. Ziel dieses Abschnitts ist es,
beide Energiebarrieren zu bestimmen und ihren Ursprung auf der Ebene des Gefüges zu
bestimmen.
Vergleicht man die Magnetisierung, die man bei einer Kühlrate von 1 K min−1 bestimmt,
mit der Magnetisierung die nach mehreren Stunden Haltezeit (quasistatisch) gemessen
wird, erkennt man, dass die tatsächlich nötige Unterkühlung und damit die Hysterese der
Umwandlung viel kleiner ist, als man anhand einer M(T )-Messung bei 1 K min−1 ver-
muten würde (Abb. 7.1(a)). Das ist teilweise ein experimentelles Problem durch geringe
Wärmeleitung in der Probenkammer, aber ab einer Haltezeit t0 = 1500 s ein Effekt der
Zeitabhängigkeit der Umwandlung. Nach t0 ist die Temperatur im Rahmen der Messunsi-
cherheit von ±0,01 K konstant.
Die Häufigkeit der größeren Sprünge wurde auf folgende Weise bestimmt: Ab dem Zeit-
punkt t0, an dem die Temperatur konstant war, wurde die Anzahl der Sprünge von hoher
zu niedriger Magnetisierung gezählt, für die ∆m < −3 · σ waren, wobei σ die Standardab-
weichung von m im Bereich konstanter Temperatur ist.
Dann wurde die Rate mit der normierten Magnetisierung am Zeitpunkt t0 gewichtet. Mit
sinkender Temperatur nimmt auch der Anteil der bei t0 bereits umgewandelten Probe zu,
wodurch die Rate sinkt.
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Abbildung 7.1: (a) Normierte Magnetisierung m als Funktion der Temperatur während
der martensitischen Umwandlung. Die Messunsicherheit für den quasistatischen Wert von
m (rote Messwerte) ist kleiner als die Symbolgröße. (b) m als Funktion der Zeit für verschie-
dene Temperaturen in der Nähe von MS. (c) Auswertung der Raten von (Auto-)Nukleation
und Wachstum als Funktion der Temperatur. Zu Beginn der Umwandlung folgen sie dem
Exponentialgesetz (2.3), aus dem sich ∆Emax ergibt. Die Messunsicherheit der Rate beträgt
etwa ±10 % und liegt durch die Auftragung des Logarithmus im Bereich der Symbolgröße.
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Es ergibt sich für die Nukleationsprozesse
RN(T ) =
Anzahl der Sprünge t > t0
∆t · m(t0)
. (7.1)
und für das Wachstum
RW(T ) =
|∆m|
∆t
, (7.2)
wobei der Anstieg in einem Intervall ohne Sprünge bestimmt wurde. ∆G = ∆G(T ) ist
durch ab-initio-Rechnungen bekannt [Uij09] und in der Nähe der Gleichgewichtstemperatur
T0 annähernd linear.
∆G(T ) = Γ · (T0 − T ) (7.3)
mit dem Anstieg Γ = 5·105 JK−1m−3. Die Höhe der Keimbildungsbarriere Emax als Funkti-
on der Temperatur erhält man durch Einsetzen von Gl. (7.3) in Gl. (2.8). Durch Einsetzen
von Emax in das Arrhenius-Gesetz (2.7) erhält man die Rate eines thermisch aktivierten
Keimbildungsprozesses mit einer temperaturabhängigen Keimbildungsbarriere
R(T ) = B · exp
(
w3
(Γ(T0 − T ))2
1
kBT
)
. (7.4)
Durch experimentelle Bestimmung der Rate bei verschiedenen Temperaturen kann der
Parameter B und die von der spezifischen Grenzflächenenergie und Keimgeometrie abhän-
gigen Energie w des Keims bestimmt werden.
In Abb. 7.1(c) sind die aus den zeitabhängigen Magnetisierungsmessungen bestimmten
Raten RN und RW aufgetragen. Dabei konnte keine klassische Arrhenius-Auftragung (ln R
als Funktion von T −1) verwendet werden, da im Exponenten von Gl. (7.4) der zusätzliche
temperaturabhängige Term (T − T0)2 enthalten ist.
Die Rate der spontanen Sprünge wird mit Nukleations- oder Autonukleationsprozessen
identifiziert, bei denen sich neue Nuklei bilden. Die Rate der kontinuierlichen Abnahme
der Magnetisierung wird mit Wachstumsprozessen assoziiert. Dabei wachsen die Paralle-
logramme durch Verschiebung oder Ausdehnung der vorhandenen Grenzflächen.
Beide Raten steigen mit sinkender Temperatur zuerst an. Ab einer Temperatur unterhalb
von MS = 334,5 K sinken sie wieder ab. Da die Rate auf das sinkende Volumen des Aus-
tenits normiert wurde, kann dies nicht die Abnahme erklären. Ursache ist eine Änderung
der Randbedingungen für Nukleations- und Wachstumsereignisse: Das Wachstum wird an
vorhandenen Grenzflächen gehemmt und für neue Keimbildungsprozesse sind nur kleine
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stark eingeschränkte Bereiche vorhanden, die zusätzlichen elastischen Randbedingungen
unterworfen sind.
Das mit Gl. (7.4) beschriebene Modell wird deshalb nur für den ansteigenden Teil der
Rate verwendet, so lang der Martensitanteil weniger als 50 % der Probe ausmacht. In
diesem Bereich wurde das Modell (7.4) durch Variation der Parameter B und w angepasst.
Dadurch ergeben sich für das Wachstum w = (1,7 ± 0,1) · 10−3 J
m2
, B = (4,9 ± 0,9) s−1 und
für die Keimbildungsprozesse w = (6,1 ± 0,4) · 10−3 J
m2
, B = (6 ± 1) · 10−2 s−1.
Die Energiebarriere ∆Emax bei T = MS kann dann aus w mit Gl. (2.8) bestimmt wer-
den. Sie beträgt für die Wachstumsprozesse (23 ± 4) meV und für die Nukleationsprozesse
(1,1 ± 0,2) eV. Die Energiebarriere für die Autonukleation ist damit um zwei Größenord-
nungen größer als die des Wachstums, weil neue Grenzflächen erzeugt werden müssen und
nicht nur die Ausdehnung und Position bereits vorhandener Grenzflächen verändert wird.
Die Unsicherheit bei der Bestimmung der Gleichgewichtstemperatur hat zwar Einfluss auf
die absoluten Werte der Barrieren, da aber die Raten beider Prozesse sich um mehrere
Größenordnungen unterscheiden, muss auch die Energiebarriere deutlich unterschiedlich
sein.
Die experimentell bestimmte Keimbildungsbarriere von ≈ 1,1 eV wird im Folgenden mit
der theoretischen Keimbildungsbarriere verglichen. Dafür muss die konkrete Form und die
Energie der Grenzflächen beachtet werden.
Ein Typ-X-Keim an der Oberfläche hat die in Abb. 6.15(b) dargestellte Form mit dem
aus der Martensittheorie bestimmten Aspektverhältnis von etwa 39 zu 14 zu 1 (siehe Abs.
6.3.3). Wenn man r als die Länge des kurzen Mittelgrats definiert und annimmt, dass
etwa die Hälfte des theoretischen Nukleus innerhalb der Schicht realisiert wird (die andere
Hälfte ist virtuell) dann beträgt das Volumen näherungsweise
V =
1
3
· 39
2
· 14 · 1 · r3 = 91 · r3 . (7.5)
Die Grenzflächenenergie setzt sich aus den Grenzflächenenergien der vier Habitusebenen
und den Grenzflächenenergien der mesoskopischen Zwillingsgrenzen zusammen. Die Nano-
zwillingsgrenzen tragen in diesem Keimmodell nicht zur Grenzflächenenergie bei, da sie hier
als Teil der Struktur betrachtet werden und in der Volumenenergie enthalten sind [Uij09].
Hier wird angenommen, dass die Energie der mesoskopischen Zwillingsgrenzen deutlich
größer ist als die der anderen Grenzflächen. Eine semikohärente Grenzfläche hat eine spe-
zifische Energie von ungefähr W = 0,1 J
m2
[Haa96]. Dies dient als untere Abschätzung,
da die exakte Grenzflächenenergie einer Typ-I-Zwillingsgrenze in Ni-Mn-Ga nicht bekannt
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ist. In der Arbeit von A. Diestel [Die11] wurde nur die Energie einer Typ-II-Grenze von
11,2 J m−2 bestimmt, die jedoch deutlich oberhalb der Energie der Typ-I-Grenze liegen
sollte, da eine Typ-II-Grenze nicht rational ist (siehe Abs. 2.1.3.3).
Die Fläche der mesoskopischen Zwillingsgrenzen im Keim beträgt
F =
(
1
2
· 39
2
· 14 + 1
2
· 39
2
· 1
)
· r2 = 146,25 · r2 . (7.6)
Aus Gl. (2.8) ergibt sich als Abschätzung für die theoretische Keimbildungsbarriere bei
MS = 334,5 K eine Wert von ∆Emax ≈ 1,6 MeV. Das liegt noch einige Größenordnungen
über der für martensitische Stähle bestimmten Keimbildungsbarriere [Haa96] und deutlich
über der in diesem Abschnitt bestimmten Barriere von wenigen eV. Ursache dafür ist
das extreme Aspektverhältnis des Nukleus, was zu einem sehr großen Oberflächen- zu
Volumenverhältnis führt. Die beobachteten Nukleationsprozesse müssen, wie im Stahl, über
heterogene Nukleation oder Autonukleation ablaufen.
7.2 Umwandlung in der Nähe des Abdrucks
einer Nanoindentation
Die martensitische Umwandlung in den untersuchten Schichten ist stark von der Keimbil-
dung abhängig. In Abs. 6.3.4 wurde gezeigt, dass vor allem an makroskopischen Zwillings-
grenzen Bereiche existieren, in denen die martensitische Umwandlung nicht vollständig
durch das geometrische Modell beschrieben werden kann. Dort bleibt nach der Umwand-
lung möglicherweise Restaustenit zurück. Bei der Rückumwandlung ist die Nukleation des
Austenits demnach deutlich einfacher. Im Gegensatz dazu wurde bei hohen Temperaturen
im Austenit kein Restmartensit beobachtet. Die martensitische Umwandlung muss mit der
Bildung von Keimen beginnen, wodurch sie eine hohe Energiebarriere überwinden muss.
Das kann nur durch starke Unterkühlung erreicht werden, wodurch die Hysterese vergrö-
ßert wird. Die Hysterese wird demnach nicht nur durch den Parameter λ2, sondern zum
großen Teil durch die Kinetik der Austenit-Martensit-Umwandlung beeinflusst. Ein ent-
sprechendes asymmetrisches Verhalten wurde z. B. an einem Ni-Mn-Ga Einkristall [Nie12b]
und an isostrukturellen Ni-Mn-Ga-Co-Schichten [Die15] mit temperaturabhängigen Mes-
sungen der Magnetisierung während der Hin- und Rückumwandlung festgestellt und durch
Messung der von der martensitischen Umwandlung hervorgerufenen Schallemission bestä-
tigt [Nie12b].
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Um diese Umwandlung zu befördern, muss vor allem die Bildung von martensitischen
Keimen vereinfacht werden. Dazu existieren mehrere Möglichkeiten: Man kann die Keime
„konservieren“, d. h. vor der Umwandlung in den Martensit bewahren. Es wurde gezeigt,
dass durch unvollständige Hysteresekurven, bei denen durch Limitierung des Feldes die
martensitische Phase teilweise bewahrt wird, der reversible Anteil einer Phasenumwand-
lung deutlich ansteigt [Got15].
Alternativ kann man durch plastische Verformung Orte für heterogene Keimbildung schaf-
fen [Nie14a]. Im vorliegenden Kapitel werden deshalb Experimente mit Nanoindentation
vorgestellt, durch die eine lokale plastische Verformung auf der Mikrometer-Skala erreicht
werden kann. Nanoindentation kann auch genutzt werden, um die martensitische Um-
wandlung lokal zu induzieren [Liu14]. Dies ist aber nicht Gegenstand der vorliegenden
Untersuchung.
In Abb. 7.2 ist der permanente Abdruck einer Nanoindentation an einer 1,5 µm dicken
Schicht (Probe Y) im martensitischen Zustand dargestellt. Die Indentation wurde von
S. Hahn an der TU Chemnitz durchgeführt. Die Berkovich-Spitze hat durch eine Maxi-
malkraft von 20 mN an der Oberfläche einen Eindruck mit der annähernden Form einer
Dreieckspyramide hinterlassen. Dieser Eindruck ist etwa 170 nm tief. Neben dem Eindruck
wurde etwas Material aufgeworfen.
Diese Verformung von mehr als 10 % in Richtung der Schichtnormalen kann nicht durch
eine lokale Variantenumorientierung erklärt werden. Die beobachtete Dehnung ist auch
größer als durch eine lokale Umwandlung in den Austenit erreicht werden könnte. Statt-
dessen wurde die Schicht lokal plastisch verformt. Abb. 7.3(a) zeigt eine REM-Aufnahme
des permanenten Abdrucks nach der Nanoindentation und des ihn umgebenden martensiti-
schen Gefüges bei 353 K, deutlich unterhalb von AS. Die Indentation wurde größtenteils an
einer Typ-Y-Struktur durchgeführt, deren mesoskopische Zwillingsgrenzen im Bild senk-
recht verlaufen. Rechts oberhalb und links unterhalb der Nanoindentation befinden sich
aber auch wenige Mikrometer große Bereiche mit Typ-X-Gefüge. Die weißen Bereiche an
den Kanten des Eindrucks deuten darauf hin, dass die Verformung dort sehr stark war und
dadurch Material aufgeworfen wurde. Ein martensitisches Gefüge ist dort nicht mehr zu
erkennen. Abbildung 7.3(b) ist eine REM-Aufnahme der gleichen Stelle bei 423 K. Die Pro-
benoberfläche entspricht, vom Eindruck und seiner näheren Umgebung abgesehen, der in
Abb. 6.17(b) an der gleichen Probe schon bei 412 K beobachteten Morphologie im Austenit.
Die Probe hat also wie erwartet größtenteils in den Austenit umgewandelt. Der Eindruck
bleibt dabei erhalten. Dies bestätigt, dass nicht nur eine Variantenumverteilung vorliegt,
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Abbildung 7.2: Atomkraftmikroskopieaufnahme in der Nähe eines Indents. (a) Über-
sichtsbild. Der Indent wurde in das Typ-Y-Gefüge gesetzt, die fast keine Topographie zeigt.
(b) Detailbild des Indents. (c, d) Höhenprofile entlang der in (b) markierten Strecken. Die
Aufnahme wurde von A. Diestel erstellt.
sondern eine Verformung über die Grenzen des thermischen Formgedächtniseffekts hinaus.
In Abb. 7.4 ist eine Vergrößerung von Abb. 7.3(b) dargestellt. Man erkennt Reste von Mar-
tensit, hauptsächlich senkrecht orientierte Nadeln des Typ-Y-Gefüges. Zusätzlich sind aber
auch kleine Anteile Typ-X-Gefüge zu erkennen, die in dem ursprünglichen Gefüge (Abb.
7.3(a)) nicht zu erkennen waren. Vermutlich ist die Temperaturkontrolle im Heiztisch nicht
linear, sondern die Probentemperatur wurde kurz über 423 K angehoben und bei der darauf
folgenden Abkühlung haben sich bereits erste Typ-X-Keime parallel zu den Indentkanten
gebildet. Dies könnte durch die dreieckige Form des Eindrucks, die zu einem inhomoge-
nen elastischen Streufeld führt, begünstigt sein. Die Martensit-Umwandlungstemperatur
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Abbildung 7.3: Umwandlung in der Nähe eines Indents. Die Bilder wurden in der
dargestellten Reihenfolge (a-h) aufgenommen.
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Abbildung 7.4: Restmartensit Typ X (blauer Pfeil) und Typ Y (roter Pfeil) in der Nähe
des Indents. Vergrößerung von Abb. 7.3(b).
ist offensichtlich im Umkreis von etwa 1 µm um den Eindruck nach oben verschoben. Im
Experiment wurde in 1 K-Schritten abgekühlt und jeweils ein REM-Bild aufgenommen. In
Abb. 7.3 ist nur eine Auswahl dargestellt. Auf der beiliegenden CD ist ein Video der gesam-
ten Umwandlung enthalten (A.7). Eine weitere Abkühlung um 15 K auf 408 K, dargestellt
in Abb. 7.3(d), führt zu einem Wachstum von Typ-Y-Nadeln vom Eindruck ausgehend
etwa 2 µm nach oben und unten. Auf der beobachteten Probenoberfläche erfolgt außerhalb
des Eindrucks keine weitere Umwandlung in den Martensit. Bei 404 K sind die Typ-Y-
Nadeln deutlich gewachsen und nun etwa 10 µm lang. Aus den ursprünglich einzelnen
Keimen sind Gruppen von Nadeln geworden. Außerdem ist der Typ-X-Keim, der schon
bei 423 K vorhanden war, als Parallelogramm nach unten rechts gewachsen. Am rechten
Bildrand hat sich eine neue Typ-Y-Nadel gebildet. Sie könnte völlig unabhängig vom In-
dent an einem anderen Defekt nukleiert sein oder durch das elastische Streufeld sowohl des
Indents als auch der vom Indent aus gewachsenen Nadeln in einem Autonukleationsprozess
hervorgegangen sein. Bei 401 K haben Länge und Zahl der Nadeln am Indent deutlich zu-
genommen. Das Typ-X-Parallelogramm ist vom Indent ausgehend bis in die untere rechte
Bildecke gewachsen. Zusätzlich hat sich ein unabhängiges Typ-X-Parallelogramm mit dazu
paralleler Orientierung gebildet. Es könnte ebenfalls durch Autonukleation entstanden sein
oder sich unabhängig gebildet haben. Bei 399 K treten zum ersten Mal auch horizontal ori-
entierte Typ-Y-Nadeln auf. Sie sind zwischen den schon vorhandenen senkrechten Nadeln
gewachsen und treten in Gruppen mit wenigen Mikrometern Breite auf. Sie kreuzen die
ursprünglichen Nadeln nicht. Die Ursache dafür ist, dass die martensitische Transformati-
on die treibende Kraft für die Ausbreitung der Nadeln ist. Berührt eine wachsende Nadel
bereits bestehenden Martensit, kann die Gesamtenergie nicht absinken, wenn sie in diesen
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Abbildung 7.5: Oberflächenanteil von Austenit und Martensit (unterschieden nach Ty-
pen) in Abhängigkeit von der Temperaturen während der martensitischen Umwandlung.
Die vollen Symbole kennzeichnen die Gefügeanteile im Ausgangszustand. Erstellt durch op-
tische Auswertung der in Abb. 7.3 auszugsweise dargestellten Serie. Die Messunsicherheit
liegt im Bereich der Symbolgröße. Auswertung durchgeführt von T. Grundmann.
Bereich hineinwächst. Es müsste vielmehr Energie für die Bildung neuer Grenzflächen im
Martensit aufgewendet werden.
Trotzdem wurde das bereits vorhandene Typ-X-Parallelogramm von einer Gruppe Y-
Keime gekreuzt. Dieses Verhalten wurde bei den vorhergehenden in-situ-Experimenten
an der gleichen Probe (Abb. 6.17) nicht beobachtet. Ein Grund könnte sein, dass die
Spitze der Y-Nadel so ein starkes elastisches Streufeld hat, dass es zu einer teilweisen Um-
orientierung von Varianten innerhalb des vorhandenen Typ-X-Parallelogramms führt. In
Abb. 7.3(g) ist die Oberfläche bei 393 K dargestellt. Es ist beinahe nur martensitisches
Gefüge vorhanden, lediglich in Bereichen, wo Typ-X- und Typ-Y-Nadeln verschiedener
Orientierungen aneinander grenzen, ist noch ein kleiner Anteil Restaustenit vorhanden.
Nach weiterem deutlichem Abkühlen auf 373 K ist die Probe wieder vollständig im mar-
tensitischen Zustand. Das Gefüge enthält die gleichen Elemente wie ursprünglich, hat aber
eine andere Anordnung der Typ-X- und Typ-Y-Bereiche und auch einen deutlich höheren
Typ-X-Anteil. In der Nähe des Indents wurde jedoch hauptsächlich die Y-Struktur stabili-
siert. In Abb. 7.5 ist der Phasenanteil von Austenit und Martensit in Abhängigkeit von der
Temperatur beim Kühlen aufgetragen. Man erkennt, dass der Martensitanteil im Vergleich
zur nicht indentierten Probe (Abb. 6.18) schon bei höheren Temperaturen zunimmt, ehe
er dann in den linearen Wachstumsmodus übergeht. Der Indent hat also einen Einfluss
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auf den Ablauf der Transformation. Allerdings wäre eine sehr große Anzahl dieser Indents
nötig, um die Transformation auf einer makroskopischen Skala zu verändern. Erst dann
könnte man nachweisen, dass man durch Vereinfachung der Keimbildung die Hysterese
verringern kann.
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In der vorliegenden Arbeit wurde die Bildung des martensitischen Gefüges am Modellsys-
tem epitaktischer Schichten der magnetischen Formgedächtnislegierung Ni-Mn-Ga unter-
sucht.
Ausgehend von Vorarbeiten an den gleichen Proben wurden Schichten mit fundamental un-
terschiedlichen martensitischen Gefügen (Typ X und Typ Y) ausgewählt, um die Prozesse
zu verstehen, die zu den beiden Gefügen führen.
Durch Röntgenbeugungsmethoden in Form von Reciprocal Space Mappings (RSM) konnte
die Kristallstruktur aufgeklärt werden. Es wurde bestätigt, dass in beiden Gefügen eine
monokline Struktur mit einer siebenfachen Überstruktur vorliegt. Die Gitterkonstanten
im Austenit und Martensit sind stark von der Orientierung der martensitischen Varianten
relativ zum Substrat abhängig. Außerdem unterscheidet sich die Temperaturabhängigkeit
der Gitterparameter in der Schichtebene und senkrecht dazu. Beides kann dadurch er-
klärt werden, dass die unterschiedliche thermische Ausdehnung von Ni-Mn-Ga und dem
MgO-Substrat zu Spannungen führt, die in einigen Varianten durch Bewegung von Zwil-
lingsgrenzen zu einer Dehnung führen, in anderen jedoch nicht. Ob Dehnungen auftreten,
hängt stark von den Randbedingungen an den vielen Grenzflächen im hierarchischen Ge-
füge ab. Schichtspannungen dürften somit die Ursache für den großen Unterschied der
Umwandlungstemperaturen von verschieden dicken Schichten mit beinahe identischer Zu-
sammensetzung sein.
Die Ursache der Überstruktur ist Gegenstand einer aktuellen Diskussion. Im Rahmen
des Konzepts des adaptiven Martensits geht man davon aus, dass sich an der Phasen-
grenze ein nanoverzwillingtes Gefüge bildet, das zu einer periodischen Auslenkung der
(110)-Ebenen führt. Dem stehen Röntgenbeugungsuntersuchungen entgegen, die auf ei-
ne sinusförmige Modulation im Gegensatz zu einer Nanoverzwillingung schließen lassen
[Mar14, Sin14, Sin15]. Als physikalische Ursache wird die elektronische Konfiguration der
modulierten Phase gesehen, die auch ohne die Randbedingung an der Phasengrenze auf-
treten sollte [Bun02]. Eine ausführliche Diskussion der alternativen Ansätze befindet sich
in anderen Arbeiten [Gru14, Nie12b]. In dieser Arbeit wurde versucht, das Konzept des
adaptiven Martensits zu bestätigen. Ein deutlicher Hinweis für dessen Richtigkeit ist, dass
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die RSM nicht nur mit mit einer 14M-Struktur, sondern auch mit einer nichtmodulierten
Struktur indiziert werden können. Beide koexistieren somit in einer Probe. Dies wurde
in einer parallel laufenden Arbeit auch durch lokale Elektronenbeugung im TEM nach-
gewiesen [Beh15]. Das adaptive Konzept betrachtet den NM als Baustein des 14M. Es
wurde ein Modell von Ustinov et al. [Ust09] und Olikhovska et al. [Oli09] implementiert,
mit dem die Intensitätsverteilung der Überstrukturreflexe im RSM für verschiedene adap-
tive Strukturen berechnet werden kann. Durch Vergleich von Experiment und Rechnung
wurde gezeigt, dass die Stapelung nicht kommensurabel ist, sondern sehr viele Stapel-
fehler eingebaut werden. Dies ist im Rahmen des adaptiven Konzepts plausibel, da eine
kommensurable Modulation schon bei kleinsten Abweichungen der idealen Gitterparame-
terbeziehung zwischen Austenit und Martensit zu einer makroskopischen Verzerrung an
der Phasengrenze und damit zu einer sehr großen elastischen Energie führen würde.
Um die Bildung des Gefüges zu beschreiben, wurde zunächst ein Modell für die Bildung
der Habitusebene erstellt. Dazu wurde die phänomenologische Martensittheorie verwendet.
Diese Kontinuumstheorie geht davon aus, dass alle Zwillings- und Phasengrenzen in der
martensitischen Struktur kohärente Ebenen sind. Wenn man diese Randbedingungen löst,
was analytisch möglich ist, kann man die Orientierung aller martensitischen Varianten und
aller Grenzflächen berechnen. Als Eingangsparameter werden lediglich die Gitterkonstan-
ten der beteiligten Phasen benötigt und man muss auswählen, welches Zwillingssystem
sich bildet. Als Modell wurde angesetzt, dass sich a14M-b14M-Zwillingsgrenzen an der Ha-
bitusebene bilden. Dies ist eine Beschreibung auf der Ebene der monoklinen Zelle, kann
aber auch als ein komplexer Stapelfehler auf der Ebene der Nanoverzwillingung verstan-
den werden. Dies ist in Übereinstimmung mit dem adaptiven Konzept. Durch Lösung der
Habitusebenengleichung konnten die Orientierungen der martensitischen Varianten, die
durch Messungen von Polfiguren bekannt waren, korrekt beschrieben werden. Zusätzlich
konnte gezeigt werden, dass einige Reflexe in den Polfiguren nur mit dem Zwillingssystem
eines tetragonalen Martensits erklärt werden können. Das ist ein weiterer Nachweis für die
Koexistenz von 14M und NM.
Da das gewählte Modell die Bildung einzelner, gerader Phasengrenzen beschreiben konnte,
war es möglich durch Kombination mehrerer Phasengrenzen ein Modell des martensitischen
Keims und seiner Wachstumsmodi zu erstellen. Dieses geometrische Modell geht davon aus,
dass der Martensit vollständig von Phasengrenzen und Probenoberflächen umschlossen ist,
wobei die Phasengrenzen die Bedingung der invarianten Ebene erfüllen müssen. In diesem
Modell hat der Ausgangskeim die Form eines langgezogenen Diamanten, der sich beim
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Wachstum in ein Objekt mit Parallelogramm-Querschnitt umwandelt. Allein durch die
Symmetrie zwischen den Phasengrenzen bilden sich mesoskopische Zwillingsgrenzen im
Inneren der Keime. Diese konnten im REM und AFM abgebildet werden. Diese Keime
wurden zuvor schon in Cu-Al-Ni und Ni-Mn-Ga beobachtet [Tan90, Li11]. Die Bildung
des Gefüges wurde experimentell durch Abbildung der Zwischenstadien der martensiti-
schen Umwandlung im REM aufgeklärt. Das geometrische Modell konnte vor allem die
Oberflächenmorphologie des Typ-X-Gefüges und größtenteils auch die Morphologie des
Typ-Y-Gefüges erklären. Das Modell versagt aber an allen inkompatiblen Grenzflächen,
die sich zwischen verschieden orientierten Varianten und zwischen Martensit und Substrat
bilden. Die Ursache dafür ist, dass nicht nur die Randbedingung einer invarianten Ebene
gilt, sondern das martensitische Gefüge verschiedene Randbedingungen auf einmal erfüllen
muss. In diesem „frustrierten“ Zustand entstehen sehr komplizierte, selbstähnliche Struk-
turen. Im TEM konnte aber nachgewiesen werden, dass das geometrische Modell bis zu
einem Zwischenstadium die Bildung des Gefüges korrekt erklärt. Insgesamt konnte mit
dem Modell der nanoverzwillingten Habitusebene, dem selbst-akkommodierten Keim und
den unterschiedlichen Wachstumsmodi das gesamte hierarchische Gefüge des Martensits
erklärt werden. Außerdem wurde ein alternativer Erklärungsansatz für die Schichtdicken-
abhängigkeit der Zwillingsperiodizität im Typ X vorgeschlagen, der die Geometrie des
Keimes verwendet und die Experimente ähnlich gut beschreibt wie der zuvor verwendete
Ansatz über die Minimierung der Gesamtenergie [Die11].
Es wurde gezeigt, dass das Gefüge nicht durch das Wachstum eines einzigen Keims ent-
steht, sondern durch einen Autonukleationsprozess neue Keime in der Nähe eines primären
Keims erzeugt werden. Dabei wurde nachgewiesen, dass die Umwandlung auch isotherm
abläuft, also der Martensitanteil auch bei konstanter Temperatur stetig zunimmt. Dies
geschieht durch Verschiebung von bereits vorhandenen Phasengrenzen. Deutlich seltener
kommt es im isothermen Experiment zu Nukleationsprozessen, bei denen neue Phasengren-
zen gebildet werden. Über ein auf dem Arrhenius-Ansatz basierendes Modell konnten die
Energiebarrieren für beide Prozesse abgeschätzt werden, die sich um drei Größenordnungen
unterscheiden.
Schließlich wurde gezeigt, dass sich die Bildung des Martensits lokal durch plastische Ver-
formung erleichtern lässt. Durch in-situ-Abbildung der Umwandlung in der Nähe einer
durch Nanoindentation erzeugten Verformung wurde nachgewiesen, dass die Rückumwand-
lung in den Austenit in der Nähe des verformten Bereichs unterdrückt ist und dass dieser
Martensit als Nukleationszentrum bei der nächsten martensitischen Umwandlung wirkt.
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A.1 Die monoklinen Einheitszellen des 14M
Das aus der L10-Struktur abgeleitete Gitter ist in kartesischen Koordinaten gegeben durch
die Gittervektoren
þaL101 = aL10 .





1
0
0





þaL102 = bL10 .





0
0
1





þaL103 = cL10 .





− cos(βL10)
sin(βL10)
0





(A.1)
Das aus der L21-Struktur abgeleitete Gitter ist dann ebenfalls in kartesischen Koordinaten
gegeben durch die Gittervektoren
þaL211 = þa
L10
1 + a
L10
3 (A.2)
þaL212 = þa
L10
1 − aL103 (A.3)
þaL213 = þa
L10
2 (A.4)
Die x-y-Ebene beider Gitter ist in Abb. A.1 dargestellt. In z-Richtung unterscheiden sie
sich nur in Bezeichnung der Achse. In der vorliegenden Arbeit wird vorrangig die L21-
Konvention verwendet.
Abbildung A.1: Die beiden Konventionen zur Beschreibung des monoklinen Martensits.
Die erste (schwarz) ist von der L10-Zelle des Austenits abgeleitet, die zweite (blau) von
der L21-Zelle des Austenits.
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A.2 Umwandlungsmatrizen
Die Definitionen der zwölf Umwandlungsmatrizen von Austenit zu monoklinem Martensit
sind in Tab. A.2 zusammengestellt. Als Beispiel sind die vier Varianten, deren c14M-Achsen
in z-Richtung ausgerichtet sind, in Abb. A.2 dargestellt.
Abbildung A.2: Die Varianten des monoklinen Martensits in der x-y-Ebene. Pro Ebene
(x-y, x-z und y-z) existiert ein solcher Satz von Varianten. þm bezeichnet die Modulations-
richtung. Die þc-Achse ergibt sich aus der Rechtshändigkeit des Koordinatensystems.
Tabelle A.1: Kombinationen der Zwillingsvarianten des monoklinen Martensits, die a14M-
b14M-Grenzen bilden können. Typ X und Typ Y unterscheiden sich durch die Orientierung
des Majoritätsvarianten.
Orientierung des Majoriätsvarianten Majoritätsvariant Minoritätsvariant
þa14M und þb14M in der Schichtebene (Typ X)
1 3
2 4
4 2
3 1
þb14M und þc14M in der Schichtebene (Typ X)
7 5
8 6
11 9
12 10
þa14M und þc14M in der Schichtebene (Typ Y)
5 7
6 8
9 11
10 12
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Tabelle A.2: Die Bain-Tensoren der Umwandlung vom kubischen Austenit in den mono-
klinen Martensit Ui, nummeriert wie in [Bha03]. Ri bezeichnet die Drehmatrix, durch die
Ui = RiU1S
−1
i erzeugt wird. Die Spalten þa14M, þb14M, þc14M und m bezeichnen die Richtun-
gen der Achsen des zu Ui gehörenden Varianten im Koordinatensystem der austenitischen
Schicht durch die nächste Hauptachse im Austenit, vgl. Abs. 3.1, þz ist senkrecht zum Sub-
strat. Dabei bezeichnet Rαr eine Drehung um den Winkel α mit der Drehachse [hkl] in der
Basis von U1. Erstellt unter Verwendung von [Pit98].
i Si Ui þa14M þb14M þc14M þm
1 I3



ǫa ǫab 0
ǫab ǫb 0
0 0 ǫc


 −x y −z −x + y
2 Rπ1̄00 oder R
π
0̄10



ǫa −ǫab 0
−ǫab ǫb 0
0 0 ǫc


 x y z x + y
3 Rπ110 oder R
π
11̄0



ǫb ǫab 0
ǫab ǫa 0
0 0 ǫc


 −y x z x − y
4 R
1
2
π
001 oder R
− 1
2
π
001



ǫb −ǫab 0
−ǫab ǫa 0
0 0 ǫc


 −y −x −z −x − y
5 R
1
2
π
100 oder R
π
011̄



ǫa 0 ǫab
0 ǫc 0
ǫab 0 ǫb


 −x z y −x + z
6 Rπ011 oder R
1
2
π
1̄00



ǫa 0 −ǫab
0 ǫc 0
−ǫab 0 ǫb


 x z −y x + z
7 R
2
3
π
1̄1̄1̄
oder R
2
3
π
1̄11



ǫb 0 ǫab
0 ǫc 0
ǫab 0 ǫa


 −z x −y x − z
8 R
2
3
π
11̄1
oder R
2
3
π
111̄



ǫb 0 −ǫab
0 ǫc 0
−ǫab 0 ǫa


 −z −x y −x − z
9 R
2
3
π
111 oder R
2
3
π
1̄11



ǫc 0 0
0 ǫa ǫab
0 ǫab ǫb


 −y z −x −y + z
10 R
2
3
π
11̄1̄
oder R
2
3
π
1̄1̄1



ǫc 0 0
0 ǫa −ǫab
0 −ǫab ǫb


 y z x y + z
11 Rπ1̄01 oder R
1
2
π
01̄0



ǫc 0 0
0 ǫb ǫab
0 ǫab ǫa


 z −y x −y + z
12 Rπ101 oder R
1
2
π
010



ǫc 0 0
0 ǫb −ǫab
0 −ǫab ǫa


 −z −y −x −y − z
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Aus den Gitterkonstanten von Austenit und Martensit werden die Umwandlungsmatrizen
berechnet, die zur Beschreibung der Varianten- und Grenzflächenorientierung benötigt
werden. Sie lauten für Typ X
U1 =





1,052 0,004 0
0,004 0,995 0
0 0 0,953





(A.5)
und für Typ Y
U1 =





1,067 0,002 0
0,002 0,997 0
0 0 0,940





(A.6)
Diese Matrizen werden in Kap. 6 zur Berechnung der Grenzflächen- und Variantenorien-
tierungen verwendet.
A.3 Elektronenbeugung im TEM
Abbildung A.3: Im TEM erstelltes Elektronenbeugungsbild einer Typ Y-Probe wurde
mit der L21-Struktur indiziert. Neben den fundamentalen Reflexe weist sie deutliche Über-
strukturreflexe auf. In der Intensitätsverteilung erkennt man, dass einige Überstrukturrefle-
xe intensiver sind als die fundamentalen Reflexe (mit Pfeilen gekennzeichnet). Aufnahme,
Indizierung und Grafik von C. Behler [Beh15].
A.4 Details zur Orientierung der Varianten im EBSD
Das EBSD-Mapping in Abs. 6.1.1 besteht aus 91×91 Messpunkten wobei von den meisten
unter Verwendung einer orthorhombischen Einheitszelle die Orientierung bestimmt werden
konnte. Aufgrund der geringen Ortsauflösung wird angenommen, dass nur Majoritätsva-
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Abbildung A.4: Polfiguren berechnet aus dem EBSD-Mapping.
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rianten indiziert werden konnten. Aus diesen Orientierungsdaten können separat für den
Typ-X- und den Typ-Y-Bereich Polfiguren erstellt werden. Dazu wird die Häufigkeitsver-
teilung der Orientierungen für verschiedene Kristallrichtungen in Abhängigkeit vom φ-
und ψ-Winkel aufgetragen. Das Ergebnis ist für die c-Achse und die b-Achse in Abb. A.4
dargestellt, womit die Orientierung vollständig beschrieben ist. Zu besseren Erkennbarkeit
ist zusätzlich zur vollen Polfigur ein Ausschnitt von ψ = 0° bis 10° gezeigt.
In Abb. A.4(a) ist die die Ausrichtung der b14M-Achse im Typ-Y-Bereich des Mappings
dargestellt. In der Vergrößerung erkennt man das stärkste Maximum bei (ψ = 3°; φ =
315°). In der vollen Polfigur gibt es zwei schwächere Maxima. ungefähr bei (ψ = 90°; φ =
312°), (ψ = 90°; φ = 132°), In Abb. A.4(b) ist die Ausrichtung der c-Achse im Typ-
Y-Bereich gezeigt. Es gibt drei Maxima bei (ψ = 88°; φ = 42°), (ψ = 86°; φ = 138°)
und (ψ = 89°; φ = 222°). Es wird keine Intensität in der Nähe von ψ = 0° beobachtet.
Die c14M-Achse ist also immer parallel zur Schichtebene ausgerichtet. Diese Polfiguren
bestätigen die Ergebnisse der Röntgenuntersuchungen, dass im Typ Y die b14M-Achsen
der Majoritätsvarianten senkrecht zum Substrat orientiert sind und die a14M- und die
c14M-Achse in der Schichtebene liegen. Die c14M-a14M-Zwillingsgrenzen sind (110)- oder
(1̄10)-Ebenen.
In Abb. A.4(c) ist die Orientierung der b14M-Achse im Typ X dargestellt. Ein stärkeres
Maximum wird bei (ψ = 88°; φ = 46°) beobachtet, ein deutlich schwächeres bei (ψ =
6°; φ = 328°). Das schwächere Maximum könnte auch durch Fehlindizierungen entstanden
sein oder ein sehr kleiner Typ-Y-Anteil befindet sich auch im X-Bereich. In Abb. A.4(d)
ist die Orientierung der c14M-Achse im Typ X gezeigt. Die stärksten Maxima befinden sich
bei (ψ = 83°; φ = 136°) und (ψ = 1°; φ = 200°). Ein schwächeres Maximum befindet sich
noch bei (ψ = 86°; φ = 46°).
Die beiden Polfiguren für Typ X bestätigen, dass die b-Achse im Typ X immer in der
Schichtebene liegt und die c14M-Achse in einigen Varianten senkrecht und in anderen par-
allel zur Schichtebene liegt. Da die a14M-Achse senkrecht auf b14Mund c14Msteht, verhält
sie sich alternierend zur c14M-Achse. Die Zwillingsgrenzen sind dann um 45° zur Substra-
toberfläche verkippt.
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Tabelle A.3: Paarweise Symmetriebeziehungen zwischen den Habitusebenenvarianten im
diamantförmigen Keim. Diese Beziehung ist durch die Art der mesoskopischen Zwillings-
grenze bezeichnet, die zwischen den Varianten möglich ist. M steht dabei für Modulations-
grenze, 0 für Identitätsgrenze, Typ I für Typ-I-Grenze und Typ II für Typ-II-Grenze.
- A B C D A’ B’ C’ D’
A - Typ I Typ II M 0 Typ II Typ I M
B - M Typ II Typ II 0 M Typ I
C - Typ I Typ I M 0 Typ II
D - M Typ I Typ II 0
A’ - Typ I Typ II M
B’ - M Typ II
C’ - Typ I
D’ -
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A.6 Berechnete Habitusebenenorientierung
In Tab. A.4 sind die berechnete Orientierungen der Habitusebenen, die durch a14M-b14M-
Zwillinge zwischen den Varianten 1 und 3 bzw. 2 und 4 gebildet werden, angegeben. p
ist ein Faktor in Gl. (4.9), κtw ist ein Faktor in (4.7) und (4.8), κtw ist ein Faktor in
(4.10) und (4.11). Die Habitusebenen sind beschrieben durch den Normalenvektor þmh und
die sie bildenden a-b-Zwillingsgrenzen (Normalenvektor þn) als Lösungen der Gl. (2.14)
und (2.15). Die nächstliegende {110}-Ebene, Majoritätsvariant (V1) und Minoritätsvariant
(V2) und die Berechnungsparameter p, κtw und κh sind angeben. Für Typ X wurden die
Gitterparameter der Probe X1 und für Y die Parameter der Probe Y (siehe Abs. 5.1.3)
verwendet.
Tabelle A.4
Typ (hkl) V1 V2 p κtw κh þmh · þa1 þmh · þa2 þmh · þa3 þnh · þa1 þn · þa2 þmh · þa3
X (101)
1 3 -1 1 -1 0,723 0,070 0,687 0,676 -0,736 -0,031
2 4 -1 -1 -1 0,723 -0,070 0,687 -0,702 -0,712 0,031
11 9 -1 1 -1 0,687 0,070 0,723 -0,043 -0,724 0,689
12 10 -1 -1 -1 0,687 -0,070 0,723 0,018 -0,725 -0,689
X (101̄)
1 3 -1 1 1 0,723 0,070 -0,687 0,676 -0,736 0,031
2 4 -1 -1 1 0,723 -0,070 -0,687 -0,702 -0,712 -0,031
11 9 -1 1 1 0,687 -0,070 -0,723 0,018 -0,725 0,689
12 10 -1 -1 1 0,687 0,070 -0,723 -0,043 -0,724 -0,689
X (011)
3 1 1 1 -1 0,070 0,723 0,687 0,712 -0,702 0,031
4 2 1 -1 -1 -0,070 0,723 0,687 -0,736 -0,676 0,031
7 5 1 1 1 0,070 0,687 0,723 0,725 0,018 -0,689
8 6 1 -1 -1 -0,070 0,687 0,723 -0,724 0,043 -0,689
X (011̄)
3 1 1 1 1 0,070 0,723 -0,687 0,712 -0,702 -0,031
4 2 1 -1 1 -0,070 0,723 -0,687 -0,736 -0,676 -0,031
7 5 1 1 -1 -0,070 0,687 -0,723 0,724 -0,043 -0,689
8 6 1 -1 1 0,070 0,687 -0,723 -0,725 -0,018 -0,689
Y (110)
5 7 -1 1 -1 0,726 0,687 0,023 0,683 -0,053 -0,729
6 8 -1 -1 -1 0,726 0,687 -0,023 -0,683 0,053 -0,729
9 11 1 1 -1 0,687 0,726 0,023 0,029 -0,685 0,729
10 12 1 -1 -1 0,687 0,726 -0,023 0,029 -0,685 -0,729
Y (11̄0)
5 7 -1 1 1 0,726 -0,687 0,023 0,685 0,029 -0,729
6 8 -1 -1 1 0,726 -0,687 -0,023 -0,685 -0,029 -0,729
9 11 1 1 1 0,687 -0,726 -0,023 -0,053 -0,683 0,729
10 12 1 -1 1 0,687 -0,726 0,023 -0,053 -0,683 -0,729
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Auf der beiliegenden CD sind die in dieser Arbeit dargestellten Temperaturserien von elek-
tronenmikroskopischen Aufnahmen vollständig als Dateien im GIF-Format gespeichert.
Diese Animationen können in gängigen Internet-Browsern geöffnet werden.
„Typ X.gif“: Video aus in-situ-Mikroskopieaufnahmen während der martensitischen Um-
wandlung einer Probe, die hauptsächlich Typ-X-Gefüge enthält.
„Typ Y.gif“: Video aus in-situ-Mikroskopieaufnahmen während der martensitischen Um-
wandlung einer Probe, die hauptsächlich Typ-Y-Gefüge enthält.
„Typ Y indent.gif“: Video aus in-situ-Mikroskopieaufnahmen während der martensitischen
Umwandlung in der Nähe einer Nanoindentation an einer Probe, die hauptsächlich Typ-
Y-Gefüge enthält.
A.8 Hypothetisches Doppel-Parallelogramm
Wenn beide in Abs. 6.2.2 beschriebenen Parallelogramm-Wachstumsmodi gleichzeitg auf-
treten, wäre ein „Doppel-Parallelogramm“ möglich (Abb. A.5). Dieses Objekt wäre voll-
ständig von Habitusebenen umschlossen, aber die Struktur ist intern nicht kompatibel.
Dabei wachsen die Varianten A und C’ nicht, D und B’ wie im Parallelogramm 1 entlang
[100], A’ und C’ wie im Parallelogramm 2 entlang [011], und die Varianten B und D’ wür-
den in beide Richtungen wachsen. In dieser Art kann der Keim in zwei Raumrichtungen
wachsen. Dabei würden die Varianten B und D’ besonders groß werden. Die Grenze zwi-
schen B und D wäre sogar eine Identitätsgrenze, weil die Orientierung der Varianten B
und des Varianten D identisch und ihre Habitusebenen parallel sind.
Dieser Keim entspricht im Inneren dem klassischen Modell einer dünnen martensitischen
Platte, die oben und unten vom Austenit umgeben ist (siehe Abb. 2.4). Das klassische
Modell geht jedoch von einer unendlich ausgedehnten Platte aus und es wird nicht be-
achtet, wie diese Platten an den anderen Grenzflächen vom Austenit umgeben sind. Das
Doppel-Parallelogramm ist eine mögliche Erklärung wie eine ausgedehnte Platte vollstän-
dig von Habitusebenen abgeschlossen werden kann. Dieser martensitische Keim bestünde
aber aus hauptsächlich nur einem Varianten und wäre daher kein selbst-akkomodierte Va-
riantenanordnung mehr. Er müsste also das umgebende Material dehnen oder wäre intern
stark verspannt. Dieser Wachstumsmodus ist weder im Volumen einer Massivprobe noch
in dünnen Schichten auf Substrat möglich.
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Abbildung A.5: Hypothetisches Doppel-Parallelogramm (a) allgemein und (b) als ein
Wachstumsmodus des Y-Gefüges. Da die Varianten B und B’ identisch sind, bildet sich
im Inneren eine Identitätsgrenze ( ). Dieses Parallelogramm würde zu sehr großen
Varianten führen, die in Schichten auf einem Substrat nicht möglich sind.
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